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En los ôxidos metâlicos de estequiometria ABO^.cuando 
el catiôn A es mâs voluminoso que B, y de tamaüo similar al del 
oxlgeno, se adopta generalmente, la estructura tipo perovskita.
Esta estructura recibe el nombre del minerai CaTiOg (1), de 
simetria ortorrômbica (2). El aristotipo, o miembro de mayor 
simetria de la familia, corresponde al SrTiO^ de simetria 
cübica (3).
Este tipo estructural puede describirse como formado por un 
esqueleto de octaèdres [BOg] que comparten todos sus vértices en 
las très direcciones del espacio. Entre ellos quedan poliedros 
denominados cubooctaedros, cuyos centres constituyen posiciones 
de coordinaciôn XII, [AO^gU en los que se aloja el catiôn màs 
voluminoso A.
Si los octaedros son regulares, la estructura résultante 
posee simetria cübica y corresponde al ya mencionado aristotipo 
perovskita que aparece representado en la figura I.l.a.
Influenoia del tamafio relative de los cationes:
El primer requisite para que la estructura perovskita sea 
astable es que lo sea el esqueleto [BOg]. Esta estabilidad 
requiers que el radio iônico del catiôn B sea mayor o igual a 
0.51 A. Ademàs el catiôn A debe ser también de un tamafio 
adecuado.
V.H. Goldschmidt (4) define una relaciôn entre los radios 
iônicos de los cationes A y B y del oxlgeno mediante un factor de 
tolerancia t de la forma siguiente :
42 (rg + Tq )
A’ ‘■B ■' '•0donde r^, y son los radios iônicos de los respectivos
iones.
Por razones geomôtricas, a la estructura cubica le 
corresponde un valor de t = 1.
Desde el punto de vista estructural se observa que en el 
range 0.75 < t < 1, se forma la estructura perovskita. No
obstante, hay que tener en cuenta otros factores taies como las 
coordinaciones de los respectivos cationes que lo forman y el 
tamafio de A con respecte a B, para que sean astables compuestos 
con dicha estructura.
Para 0.75 < t < 0.9, se producen giros cooperatives de los 
octaedros que hacen que la celda unidad sea mayor que la cübica 
de la perovskita y la simetria pasa a ser ortorrômbica o 
monoclinica. Entre 0.9 y 1.0, los giros de los octaedros son 
menores y la simetria se reduce a monoclInica. Para valores de t 
inferiores a 0.75, r^ < 0.9, etras estructuras compiten con la 
perovskita conteniendo a ambos cationes A y B en coordinaciôn 
octaédrica. En los compuestos A^^B^^Og, con los cationes A y B 
desordenados, se obtiene la estructura del corindôn AlgOg 
(R3c) (5). Para los compuestos A^*B^^Og, la estructura es la de 
la Ilmenita (6 ) , derivada del corindôn, en la que los cationes A 
y B se ordenan en los pianos (111) de la celda romboédrica.
Cuando el catiôn A es muy grande, t > 1.0, el
empaquetamiento tiende a cambiar de cübico a hexagonal resultando 
distintas secuencias de api1amiento.





Figura I.l. a. Estructura tipo Perovskita.
b. Estructura tipo Brownmillerita.
Dado que este trabajo , aborda fundamentalmente el estudio 
de materiales con simetria hexagonal, queremos tratar de un modo 
màs détailado las estructuras que derivan de la perovskita en las 
que el factor de tolerancia t es mayor que 1.
La estructura perovskita ABOg segün el eje ternario de la 
celda cübica ideal, puede describirse como un apilamiento de 
capas AOg formando un empaquetamiento cübico de tipo ABC en el 
que los huecos octaédricos estàn ocupados por los cationes B. En 
la figura 1.2 , representamos la celda cübica perovskita en una 
base hexagonal con el eje a lo largo de la direccidn [111].
Los cationes A se sitüan en los vértices de los pianos de la 
base de la celda hexagonal con los oxigenos en las aristas y en 
el centro de estas caras. El empaquetamiento compacto de estas 
capas da lugar a la formaciôn de un hueco octaédrico por cada 
capa AOg ocupado por el catiôn B.
Siguiendo la direcciôn [111], podemos decir que la 
perovskita cübica esté formada por très capas AOg por lo que 
podemos llamarla 3C-cübica, ya que très capas AOg en un
empaquetamiento cübico son necesarias para describir su celda 
unidad. En estas estructuras, nos encontramos con octaedros BOg 
compartiendo vértices cuando, al igual que en la perovskita 
cübica, el empaquetamiento de las capas AOg sea ABC. Por el 
contrario, si la sucesiôn de éstas es ABA, los octaedros BOg 
compartirén las caras (figura 1.3). El piano mcdio de una sucesiôn 
ABC, se dénota como piano c y el de una sucesiôn ABA de capas AOg 
como piano h.
•  a  
» o
• B
Igura 1.2. Celda hexagonal correspondlente a una celda cübica 
tipo perovskita con el eje a lo largo de la
direcciôn [111 ]^ .
0 CmMaA
b
fleur* 1.3. *. SuoMlte d* eapM ABC qu# origiomn ootMdros
ooMpurtlMido vdrtiem. 
b. SuoMida d# o*p*a AB qu* dam lugar a 
oetaadroa ooapartlaodo oaraa.
En la figura 1.4, representamos de forma esquemàtica (7) la 
disposiciôn de las capas AOg en la perovskita cübica en 
comparéeiôn con un empaquetamiento hexagonal ABA de capas AOg.
Este ültimo tipo estructural, es el que présenta, entre otros, 
el BaNiOg (8 ) y se denomina 2H : dos capas AO^ son necesarias
para describir su celda unidad y su simetria es hexagonal.
Figura 1.4. Representaciôn esquemética de la disposiciôn de las 
capas AOg :
a. En una perovskita cübica
b. En una perovskita hexagonal.
Las posibilidades de secuencias de capas AOg, tante en 
empaquetamiento hexagonal como cübico, son précticamente 
infinitas. Sin embargo , hay que considérer que el
empaquetamiento hexagonal de estas capas origine una considerable 
pérdida en el valor de la energia de Madelung como consecuencia 
de las repuisiones entre los cationes B que ocupan octaedros que 
comparten caras. Factores como el enlace B-B o la covalencia B-0 
u otros, han de compenser esta pérdida y estabilizar el
empaquetamiento hexagonal frente al cübico. Asi, probab1emente 
debido a estas interacoiones métal-métal, el nümero de secuencias 
conocidas de estas capas es limitado. Algunas de elles, son las 
que corresponden al, BaMnOg o BaRhOg (9,10) BaTiOg (11) ,
BaRuOg (12) y BaCrOg (13).
En la estructura del BaMnOg, alteman capas hexagonales y 
cübicas en una secuencia ABCBA. La celda unidad contiene cuatro 
capas AOg , per elle se represents como: 4H-Hexagcnal.
El tipo 6H-hexagMial del BaTiOg, se forma si se produce 
algc de Ti (III) o se introducen dos cationes B diferentes (14). 
Es una estructura con una secuencia de capas ABCACBA, 
cor respwd i ente a un empaquetamiento hexagonal de cada très
capas. Son necesarias sais capas AOg para définir su celda 
unidad, per elle se represents como 6B-hexagcnal. De entre los 
dxidcs con dos cationes B diferentes, tante BagCrgMcOg (15), como 
BsgCrgUOg (16) presratan este tipo estructural.
Si la secuencia de capas es ABCBCACABA , es decir,
con dos empaquetamientos hexagonales de cada très, los cationes B
se encuentran formando cadenas de très octaèdres que comparten
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caras a lo largo del eje o. Esta estructura se puede encontrar, 
entre otros, en el BaRuOg. La celda unidad contiene nueve capas 
AOg, tratândose, por tanto, de una 9H-hexagonal.
La simetria hexagonal tipo 12H corresponde a una secuencia 
de apilamiento ABCACABCACAB. Son necesarias 12 capas AOg para définir 
su celda unidad y es la presentada entre otros por el ôxido de 
bario y cromo BaCrOg.
En la figura 1.5 representamos todos los tipos estructurales 
descritos anteriormente en los que desde la perovskita cübica 
ideal, hasta la estructura 2H va aumentando progrès ivamente el 
nümero de empaquetamientos hexagonales (17).

12
Hasta ahora, solo nos hemos referido a las perovskitas 
estequiométricas ABOg. De ellas existe una amplia bibliografia 
(1,18). Sin embargo, es bien conocido el hecho de que un gran 
numéro de los compuestos que presentan esta estructura (19,20) 
tienen la capacidad de varier enormemente su composicidn. Es 
precisamente esta caracteristica lo que permite una gran variedad 
de propiedades fisico-quimicas y, consecuentemente, un gran 
potencial de apiiceciones tecnolégicas. Entre los dxidos 
metAlicos con esta estructura, o derivada de elle, se conocen 
materiales con interesantes propiedades magnéticas (2 1), 
dpticas(22), eléctricas (23), materiales ferroeléctricos (24), 
materiales superconductores (25)... El estudio de la no 
estequiometria en estos compuestos es de gran importancia ya que 
puede permitir la fabricacidn de materiales con propiedades 
especificas perfectamente predeterminedas.
En este tipo estructural hay très posibilidades de variacidn 
de la composiciôn :
1. Variaoionea en la aubrad catidnioa
1.1 Variaciones en el grado de ocupaciôn de las 
posiciones A :
Da lugar a un margen de composiciôn A^  ^^BOg. Un 
caso muy conocido de este tipo de no 
estequiometria, lo const ituyen los bronces 
cûbicos (26).
1.2 Variaciones en el grado de ocupaciôn de las 
posiciones B :
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Parece poco probable la existencia de vacantes 
catiônicas B ya que el armazôn de la estructura 
perovskita le constituye justamente esta subred. La 
formaciôn de este tipo de vacantes no es 
energéticamente favorable (gran carga formai y 
pequeAo tamaAo de los huecos correspondlentes a las 
posiciones catidnicas B ). Sin embargo, se ban 
citado algunos ejemplos de este tipo de 
vacantes (27).
Variaolonaa an la aubrad anidnioa
Si se produce una pérdida de oxigeno, ésta debe ir 
acompaüada de una disminuciôn en el estado de oxidacidn 
de al mènes uno de los cationes. Para que exista este 
tipo de variaciôn de composiciôn es necesario que uno o 
los dos cationes puedan coexistir en diferentes estados 
de oxidaciôn manteniéndose aproximadamente la 
estructura.
Numérosos estudios ban sido realizados sobre 
variaciones de composiciôn en fases con estructura 
perovskita con deficiencia aniônica. Una manera de 
introducir esta tipo de variaciôn de composiciôn es 
controlando las condiciones de temperature y presiôn de 
oxigeno de la slntesis. Esto da lugar a compuestos del 
tipo ABOgy. El orden de los defectos en estos ôxidos, 
da lugar a superestructuras de la celda béLsica 
perovskita. Numerosos sistemas de este tipo ban sido 
estudiados. Entre ellos, podemos citar el CaMnOg^ (28),
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LaNiOg_^ (29), SrFeO^_^ (30), ... En este ultimo, cuando 
X = 0.5, la estructura adoptada es la Brownmillerita (31) 
que puede considerarse derivada de la perovskita con 1/6 
de las posiciones oxigeno vacias y ordenadas en la 
direccion [101] perovskita en un piano (OkO) de cada dos. 
Résulta asi una secuencia de capas de octaedros y 
tetraedros que alternan a lo largo del eje 
(figura I.l.b.). La relacidn entre ambas ceIdas es :
^  ^B = ^ °B = ^c'^ 2
Como ya indicabamos, algunos compuestos con esta estructura 
son CagFegOg (31,32) y Sr^Fe^O^ (33,34).
No ocurre igual con la fase CagMngOg (35) cuya 
estructura résulta de la pérdida de uno solo de los 
oxigenos del octaedro MnOg por lo que, para conseguir 
la estequiometria adecuada, todos los octaedros pierden 
un oxigeno dando lugar a una estructura formada por 
pirâmides de base cuadrada unidas por los vértices en 
las très direcciones del espacio. De igual forma, el 
modelo estructural propuesto para el material 
LagNigOg (36) puede describirse como formado por una 
secuencia de pianos de octaedros que alternan 
ordenadamente con otros piano-cuadrados en la direcciôn 
[110] de la perovskita.
Esto indica que para una misma estequiometria, las 
vacantes oxigenos pueden ordenarse de distintas formas 
dependiendo, entre otros factores de la preferencia en 
el indice de coordinaciôn del ion metâlico de
15
transiciôn
Otra forma de crear deficiencia aniônica en este tipo 
de compuestos, es sustituyendo uno o los dos cationes 
por otros en distinto estado de oxidaciôn. Un ejemplo 
es el sistema CagFCgOg-LaFeOg, en el que puede 
suponerse la existencia de situaciones intermedias 
entre la brownmillerita y la perovskita por sustituciôn 
en el LeJeOg de los cationes La^* por Ca^*. Estas 
fases ban sido estudiadas por Grenier gi (37,38).
Su trabajo, révéla la existencia de una serie bomôloga 
de fases de fôrmula general A^®n®3n-i Que (n-1)
capas de octaedros alternan con una de tetraedros a lo 
largo del eje b. Sin embargo, basta abora sôlo cuatro 
miembros de esta familia ban sido aislados : n = 2 tipo 
brownmillerita, n = • tipo perovskita y un miembro 
intermedio, n = 3 de composiciôn LagCaFe^Og, en el que 
la secuencia son dos capas de octaedros separadas por 
una de tetraedros a lo largo del eje b. Recientes 
estudios (39,40) indican que la no estequiometria en 
este sistema es muy compleja dependiendo incluso de los 
métodos de preparaciôn. Por ultimo, un nuevo ôxido 
correspondiente al término n = 4 ba sido recientemente 
encontrado (41) en el sistema Ca^FegOg-CaTiOg.
En el caso de las perovskitas hexagonales (t>l), 
los sistemas més estudiados basta abora ban sido 
BaMnOg_y, Ba^_^Sr^MnOg_y, BaMn^.^Fe^Og,^ , BaFeOg_^ y
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BaCoO- . o-y
El sistema BaMnOg_^ ha sido estudiado por difraccidn 
de rayos X por T. Negas ei (42) llegando a un esquema 
detallado de las fases y compos ici ones obtenidas en 
funciôn de la temperatura y la presiôn en la slntesis. 
Obtienen cinco tipos estructurales diferentes, 
incluyendo una fase 6H en la que la secuencia de capas 
es distinta de la 6H-BaTiOg.
El sistema BaCoOg-BaCoOg ^ ha sido estudiado por 
distintos autores. B. Gushe (43) aisla très fases de 
composiciones BaCoOg gg, BaCoOg y BaCoOg gg 
T. Negas (44), confirma la existencia de una fase 
hexagonal y caracteriza otras dos de composiciôn 
indeterminada Una variedad 12H y otra perovskita 
deformada. M. Zanne gt ai (45), ponen en evidencia la 
existencia de cuatro fases nuevas en el sistema 
confirmando las que ya existian anteriormente.
El sistema Ba^_^Sr^MnOy ha sido igualmente estudiado 
por T. Negas (46) que caracteriza siete fases 
deficitarias en oxigeno.
Sin embargo. la distribuciôn de vacantes en estos 
sistemas es poco conocida. Tan solo algunas 
compos i c i ones ban sido estudiadas por microscopla 
electrônica o difracciôn de neutrones. A. Jacobson (47) 
estudia las fases de Sr-Ba-Mn de composiciôn nominal 
®“0.5^’^ 0.5“"°2.84 y Bag^Srg gMnOg gg encontrando que 
las vacantes se agrupan de tal forma que mientras que
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los permanecen en coordinaciôn octaédrica, una
cierta cantidad de Mn^* se estabilizan en bipirdmides 
trigonales, de coordinaciôn [5], que comparten las 
aristas.
La fase BaCoOg g, de tipo 12H, ha sido estudiada por 
microscopia electrônica y difracciôn de neutrones (48) 
El Co^* se encuentra en las posiciones octaédricas 
mientras que todos los Co^^ estdn en posiciones 
tetraédricas.
Las fases Ba-Fe-Mn-0 han sido recientemente 
estudiadas por espectroscopia Môssbauer y difracciôn de 
neutrones por V. Caignaert (49) presentando estas 
perovskitas hexagonales a partir de bloques MgOg, 
y (2,3 y 4 octaedros que comparten caras). El
Fe^* se localize preferentemente en los MgOg e, 
igualmente, las vacantes oxigeno en las capas AOg de 
este bloque.
A continuaciôn présentâmes un resumen de los trabajos que 
ban sido publicados basta abora en el sistema Ba-La-Fe-0 
objeto de este trabajo:
Trabajos antariorss
Los primeros estudios en el sistema BaFeOg_y fueron 
realizados por J. Frankucben, R. Ward y H. Ercbark (50) en 1946 
que obtienen un ôxido de Bario y bierro, de composiciôn BaFeOg gg, 
al que atribuyen una simetria cübica y un parAmetro de red doble
18
con respecte a la celda perovskita a = 8.04 A.
Posteriormente, W. Malinofsky y H. Kedesdey (51), ponen en 
evidencia la existencia en el sistema BaFeOg_^,de dos variedades 
cristalinas isomorfas con BaTiOg : Una forma hexagonal y otra 
tetragonal.
B.E. Gushee, L. Katz y R. Ward (43) atribuyen una estructura 
hexagonal a BaFeOg con pardmetros de red a = 5.76 A y o = 13.9 A 
En 1961 S.W. Debyshire gjt ai (52) afirman haber preparado la 
fase estequiométrica BaFeOg de simetria cübica y parAmetro 
cristalino a = 4.02 A.
H.J. Van Hook (53) trabajando sobre presiôn de oxigeno 
variable, pone en evidencia dos fases una fase de alta 
temperatura no identificada obtenida a temperaturas superiores a 
915'C, y otra hexagonal estable en un amplio margen de composiciôn 
obtenida a temperaturas menores de 915*C.
J.B. MacChesney (54) encuentra fases de simetria hexagonal 
hasta la compos iciôn BaFeOg gg. A partir de ésta para contenidos 
en Fe^^ menores del 60%, una regiôn bifAsica BagFOgOg y hexagonal 
y la ferrita con ausencia total de Fe^ "*", BagFegOg. Esta ültima 
séria isoestruotural con SrgFSgOg, de simetria ortorrômbica. 
Estudia las propiedades magnéticas de la fase BaFeOg gg y realize 
un estudio por espectroscopia Môssbauer en cuatro fases del 
sistema (55).
S. Mori (56,57) anuncia la existencia de seis fases dentro 
del sistema BaFeOg-BaFeOg g. Entre ellas, la hexagonal descrita 
anteriormente. Para la fase BagFsgOg, S. Mori indica una simetria 
triclinica en contradicciôn con los resultados de J.B. MacChesney.
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Estas fases fueron posteriormente estudiadas por Ichida et al por 
espectrocopîa Môssbauer (58).
T. Negas y Roth (59) encuentran entre 960*C y 1050*C una fase 
de simetria tetragonal, derivada de la perovskita, con un gran 
numéro de lineas suplementarias.
M. Zanne (60) estudia también el sistema BaF eOg_^ 
encontrando una fase tatragonal de composiciôn BaFeOg gg. Junto a 
ésta, las ya descritas hexagonales y la ferrita de Fe^*, BagFegOg 
que, para este autor, tiene simetria ortorrômbica. Ponen 
igualmente en evidencia la existencia de una fase hexagonal tipo 
12H obtenidas al someter las hexagonales tipo 6H a distintas 
presiones de oxigeno. Estudia también las propiedades eléctricas 
y magnéticas (61,62) de algunas de estas fases.
E. Luccinni ai ai (63) en 1973 estudian la fase BagFegOg 
corroborando la simetria ortorrômbica de ésta pero doblando el 
valor del eje c con respecto a los parémetros de SrgFegOg.
Las fases tipo 12H han sido estudiadas por espectroscopia 
Môssbauer por Y. Takeda ai ai (64).
Sin embargo, el ûnico estudio de la distribuciôn de las 
vacantes en el sistema, ha sido realizado por difracciôn de 
neutrones y microscopia electrônica por A. J. Jacobson (65) y 
J.L. Hutchinson (6 6), respectivamente, sobre la fase hexagonal de 
tipo 6B de composiciôn BaFeOg ^g.
En el sistema Ba^La^_^FeOg_y, a nuestro conocimiento, solo 
una fase de composiciôn BagLaFegOg gg ha sido sintetizada. En 
este trabajo, A. Sekina at Ai (67) estudian la conductividad
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eléctrica de las fases AgLaFe^Og^^ (A:Ca,Sr,Ba),
Este resumen bibliogrâfico, permite seAalar très puntos 
importantes que nos condujeron a estudiar de una forma sitemAtica 
el sistema Ba^Laj^_^FeO,,_y :
1. La existencia de un gran numéro de contradicoiones en la
simetria de ciertas fases en el sistema BaFeOg^
2. El escaso conocimiento de la distribuciôn de las 
vacantes en las perovskitas hexagonales.
3. La ausencia de estudios realizados en el sistema 
Ba—La—Fe—O
En el trabajo que presentamos el sistema ha sido dividido en 
dos grupos :
- BaFeOg_y (x = 1)
Las distintas condiciones de sintesis utilizadas (Pog,T) nos 
permiten obtener un amplio numéro de fases Bapi^’^^Og_^ con distinta 
composiciôn en oxigeno con objeto de intenter buscar un modelo
estructural del orden de las vacantes en el mismo.
- ®®x^ *^ l-x^ ®°3-y ÎO < - ^
Como ya indicAbamos anteriormente, otra forma de crear 
vacantes aniônicas es sustituyendo uno de los cationes por otro 
en distinto estado de oxidaciôn.
En este caso, la deficiencia en oxigeno viene determinada 
por la variaciôn de la composiciôn en la subred catiônica B. Sin 
embargo, y ademAs de ésto, las distintas condiciones de sintesis
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utilizadas. ban conducido, para una composiciôn fija de bario y 
lantano, a la obtenciôn de fases donde todo el hierro esté en
estado de oxidaciôn +3 ô +3 y +4, obteniéndose, pues, distintas
concentraciones de vacantes (y). Al igual que en el caso 
anterior, se ha realizado el estudio del orden de las mismas.
La difracciôn de rayos X, la espectroscopia Môssbauer y,
mas especialmente, la difracciôn de electrones y la microscopia 
electrônica han sido las técnicas utilizadas en el estudio de la 
variaciôn de la compos iciôn en el sistema Ba..La^_^FeOg_y.
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I I . 1. AMALISIS DE LOS MATSRIALES
1. Anâlisis aulaiCQ
El anâlisis de bario se realiza gravimétricamente 
precipitândolo como BaSO^ (1). La precipitaciôn se realiza 
mediante la adiciôn de un ligero exceso de HgSO^ a la muestra 
disuelta en HCl. El esquema de la reacciôn es el siguiente :
[1] Ba^ "^  2C1" + H g S O ^ ----> BaSO^ + HCl
El precipitado obtenido se calienta hasta un punto cercano a
la ebulliciôn para obtener un tamaho adecuado de particules, se 
filtra y se calcina a 900*C.
El anâlisis de hierro total se realiza mediante una 
volumetria redox. La muestra se disuelve en HCl y todo el hierro 
se reduce a estado de oxidaciôn +2 aAadiendo SnClg en exceso [2 ] 
Este exceso, se précipita de la disoluciôn con HgClg [3] y el 
Fe^ "*" se valora con KgCrgO.^ [4].
[2] 2Fe^ '*‘ + S n ^ *  > Sn^ "^  + 2Fe^ "^ .
[3] Sn^^ + 2Hg^‘^ ----> Sn^ "^  + Hgg^"^
[4 ] 6Fe^* + Crg0.y^" + 14H'*'-------> 6Fe^"  ^ + 2Cr^^ + 7HgO
Anâlisis àsEfi**. '
La determinaciôn de la estequiometria de la muestra, 
impi ica el conocimiento de la cantidad de oxigeno que dériva 
directamente del anâlisis quimico del Fe^^. Este se realiza por 
anâlisis por retroosso de sal de Mohr mediante una disoluciôn de
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Fe "^^  + Fe"^*--- > 2Fe^^
La muestra se disuelve en HCl en presencia de sal de Mohr. 
El exceso de Fe^* se analiza con una disoluciôn de dicromato 
potâsico utilizando como indicador dimetilsulfonato de bario. Un 
anâlisis de un bianco de la sal de Mohr en idénticas condiciones 
que la muestra permite deducir exactamente la diferencia 
volumétrica con la muestra. La cantidad de Fe^^ se calcula segün 
la relaciôn :
M X N X V 
m - 8 X N V 
M : Peso molecular de la ferrita BaFe^^Og g 
N : Normalidad de la disoluciôn de KgCrgOy 
V : Diferencia de volumen de disoluciôn de KgCrgOy 
utilizado, entre el blanco y la muestra a analizar. 
m : Masa del producto analizado.
Los métodos de anâlisis quimico por volumetria redox, estân 
afectados de un cierto nümero de factores expérimentales de 
error: pesada de la muestra, concentraciôn del valorante... El 
error estimado en nuestras valoraciones, es del orden del 1% en 
la concentraciôn de Fe^^.
Determinaciôn d£ la pérdida üg peso sa si Proceso is 
r W v M î f q  çsQ fil
El esquema de reacciôn es el siguiente : 
®Vl-xf»r'''?-z°3-(x-z)/2----> ®»x‘“‘l-x’'"'*S-x/2 * "2°
Se utilizô una balanza Cahn (2) equipada con un homo y un 
registre bicanal, para registrar simu1tâneamente la pérdida de
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peso y la temperatura de reacciôn. Se operô de la forma 
siguiente: Se introduce la muestra en la balanza ( 80 mg.), se
hace vacio en todo el recinto y. cuando se estabiliza el peso, 
se introduce el hidrôgeno a una presiôn aproximada de 200 Torr. 
Se calienta 1entamante la muestra hasta una temperatura de 400*C 
y se deja estabilizar el peso a esta temperatura de reacciôn.
A partir de la pérdida de peso registrada y sobre la base de 
que en estas condiciones todo el hierro esté en estado de 
oxidaciôn +3, se calcula la cantidad de oxigeno de la muestra y, 
por tanto, su estequiometria.
3. En algunos casos fus también utilizado como método de 
anâlisis si anâlisis térmioo gravimétrico y la espectroscopia 
Mbssbauer.
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II.2. DIFRACCION DE RAYOS X
1 . 6 temperatura ambiente
La caracterizaciôn de los materiales por difracciôn de rayos 
X se realizô siguiendo la técnica de Debye-Scherrer. Se utilizô 
un difractômetro SIEMENS D-500 con radiaciôn K« Cu y monocromador 
de grafito. Las condiciones de trabajo fueron de 400 Kv y 19 mA.
Silicio o wolframio (Merck) fueron utilizados como patrôn 
interno para corregir los espaciados reticulares y los parâmetros 
cristalinos fueron refinados con el programa de câlculo 
L-Sucre.(3)
2 . £4oaca ds alta temperatura :
Se utilizô un dif ractômetro de alta temperatura marca M.R.C. 
montado sobre un espectrogoniômetro Philips Pw 1050. Una 
suspensiôn del producto en un disolvente orgânico se deposita en 
forma de una capa fina sobre un resistor de Pt-Rh (10%). La 
temperatura se fija en funciôn de la intensidad de corriente 
apiicada en un intervale de 20-1100*0 .
33
II.3. ANALISIS TESMICO GRAVIMETRICO. TERMICO DIFERSNCIAL
Se utilizô un equipo STA 781, que permitiô registrar
simultaneamente las curvas ATG y ATD. Los microcrisoles
utilizados fueron de platino y los termopares de Pt-Pt Rh (13 %).
Como referenda se utilizô alumina calcinada a 1400*0 trabajando
bien en aire dinâmico, bien en una atmôsfera de nitrôgeno.
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II.4. DIFRACCION DE ELECTRONES Y MICROSCOPIA ELECTRONICA DE 
ALTA RESOLUCION.
Para el estudio por difracciôn de electrones y microscopia 
electrônica, las muestras policristalinas se molieron en un
raortero de âgata y se suspendieron en n-butanol. Una gota de
dicha suspension se deposita sobre una rejilla de Cu recubiertas 
de una pelicula de polivinil formol sobre la cual se ha
depositado una pelicula de carbôn como soporte.
Très microscopios de alta resoluciôn han sido utilizados en 
nuestras observaciones:
- Tipo SIEMENS-ELMISKOP 102, con una tensiôn de aceleraciôn
de 100 Kv. equipado con un portamuestras goniométrico de doble
inclinaciôn hasta un mâximo de ±45* y un desplazamiento vertical 
de 2 mm.( Institute de Quimica Inorgânica " Elhüyar" del C.S.I.C. 
de Madrid).
- tipo PHILIPS EM 400 T, en el que la tensiôn de aceleraciôn 
fue de 120Kv, equipado con portamuestras goniométrico de doble 
inclinaciôn hasta un méximo de ±60* y ±35* del Laboratoire de
Cristallographie du C.N.R.S. de Grenoble (Francia).
- tipo JEOL 200 ex, con tensiôn de aceleraciôn de 200 Kv
dotado de portamuestras goniométrico de entrada lateral y doble 




Los espectros Môssbauer ban sido registrados por el 
Dr. L. Fournes en el equipo instalado en el laboratoire de Chimie 
du Solide du C.N.R.S., descrito por T.Moya Pizarro (4).
La fuente utilizada fue ^^Co difundida en una matriz de Rh.
El ajuste de todos los parémetros Môssbauer se realiza por 
el método de minimos cuadrados considerando los méximos de
absorciôn como curvas Lorentzianas. Los programas de célculo
utilizados para ello, son los realizados por Ruebenbauer (5).
El calibrado de la escala de velocidades se realizô con ^^Fe como 
absorbante.
Preparaciôn dg lag muestras
En la preparaciôn de los materiales para realizar los 
espectros Môssbauer, destacaremos dos aspectos importantes:
1. Debido a la gran absorciôn del bario, para la obtenciôn de
espectros de buena calidad, evitando tiempos de contaje
excesivamente elevades, las muestras fueron dopadas con ^^Fe. 
Para ello, se utilizô a-FegOg enriquecido al 80% en ^^Fe. La 
cantidad de éste en las muestras es del orden del 2%.
2. Como ya indicaremos posteriormente, algunos de los materiales 
sintetizados evolucionan con el tiempo. Para evitar posibles 
transformaciones de los mismos durante las medidas se utilizô el 
portamuestras que se représenta esqueméticamente en la figura II.1. 
El producto se situa entre dos léminas de Aluminio a las que se 
superponen dos de Myler que se encajan en una célula de cobre
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perfect aaiente estanca que permite aislar perfectamente el 
producto de la atmdsfera evitando su transformaciôn durante el 
tiempo de contaje.
Figura II.1 Representaciôn esquemdtica de la célula utilizada en 
la espectroscopia Môssbauer.
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XXX.8. MXDIDA8 MAGNETICAS .
Las medidas magnéticas ban sido realizadas en dos tipos de 
aparatos basados en principios diferentes y que permiten obtener 
resultados complementarios :
1■Balanza Faraday
Este método fue puesto a punto por el Dr. Pouchard (6 ) en el 
laboratoire de Chimie du Solide du C.N.R.S. de Burdeos (Francia). 
Permite el estudio de la evoluciôn de la susceptibi1idad 
magnética con la temperatura y la determinaciôn de la temperatura 
de orden de los distintos productos.
2. Magnetômetro de muestra vibrante de tipo Foner.
Permite una medida de la imantaciôn M de un producto para 
cualquier valor de campo aplicado entre 0 y 20000 Ce.
El tipo de ourva M = f(H) a una temperatura dada, permite 
precisar el comportamiento magnético del producto estudiado.
Estos dos aparatos han sido calibrados (7) a partir de 
productos en los que la variaciôn de la imantaciôn y la 
susceptibi1idad con la temperatura es perfectamente conocida 
GdgOg y Gdg(S0 ^)g.8 H^O.
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II.7. MEDIDAS ELECTRICAS
Las medidas de la conductividad eléctrica ban side 
realizadas en funciôn de la temperatura y la composiciôn (z Fe^*) 
segün el método de cuatro puntas alineadas (7) El dispositive ha 
sido realizado y automatizado en el C.N.R.S. de Burdeos por 
P. Dordor y E. Marquestaut (8 )
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III. METODOS DE PEEPARACION
Ill.l. SISTXMA BaFaO.3-y
1. REACCION EN ESTAOO SOLIOO: Las muestras se prepararon por 
reaccidn en estado sdlido de los siguientes productos de partida: 
l a  BaCOg, a-FegOg
Se pesaron las camtidades estequiomdtricas de estos 
productos segün el esquema de reaccldn siguiente :
BaCOg + 1/2 FejOg ----- > BaFeOg_y + COg
Los productos fueron homogeneisados en un nortero de dgata y 
calentados en crlsoles de oro. Si bien la temperatura da 
descomposicidn del carbonato da bario es muy elevada (1), la 
temperatura de reaccidn con un dxido es bastante inferior. Han 
sido realizados estudios sobre las reacciones de BaCOg eon 
e-FegOg (2) que indican que las tenperaturas de reaccidn 
son del orden de 800'C. Con objeto de conocer la temperatura 
ideal de trabajo en nuestra reaccidn, realizamos un andlisis 
térmico-gravimétrico de la mezcla de partida que aparece 
representado en la siguiente figura :
TCO
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Efectivamente, parece que a temperaturas de 800' C se produce la 
reaccidn entre estos materiales con una brusca pérdida de peso 
hasta una temperatura de 1050*C. En este punto, la pérdida de 
peso es del orden de 15.5 %. La correspondiente pérdida tedrica
calculada segün la reaccidn BaCO^ + 1/2 F e g O g ----> BaFeOg  ^ + CO^
es de 16.4 %. Esta diferencia puede deberse a la formacidn a 
1050’C, no de la fase BaFeOg  ^ donde todo el hierro esté, en 
estado de oxidacidn +3, sino a una ligeramente oxidada con 
respecto a la anterior, BaFeO^ 5+f A temperaturas superiores, 
observamos aûn una cierta reduccidn de peso que puede asociarse a 
la disminucidn del contenido en oxigeno del material formado a 
1050'C.
A partir de estos datos el procedimento experimental 
seguido, fue el siguiente : Calentamos la mezcla de partida hasta 
800'C, subiendo luego la temperatura de un modo progrèsivo hasta 
1100*0 y manten i éndo1a a ésta durante 48 horas. Desde esta 
temperatura congelamos hasta temperatura ambiante obteniendose un 
producto homogéneo de color negro. De esta forma, si bien la 
reaccidn es compléta (no hay ôxidos de partida sin reaccionar) 
sdlo se obtienen las fases muy reducidas. Como comentaremos 
posteriormente, estas fases son muy astables y no se oxidan 
rdcilmente. Por eilo, susccmos ocres métodos alternativos que 
posibilitaran la sintesis de fases mas oxidadas.
l.b SaOg. --FêgOg ;
Una mezcla estequiométrica de estos materiales en proporcidn 
de 2 BaOg, 1 FegO^ se utilizd como material de partida. La 
reaccidn puede considerarse finalizada tras très dias a 900*0.
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El valor inferior de la temperatura de sintesis junto con el 
carécter oxidante del perôxido de bario (3,4), da lugar a la 
obtencidn de una fase que contiens aproximadamente un 12 % de
Fe^^ y de composiciôn nominal BaFeOg jg. Recocidos de esta fase a 
temperaturas inferiores durante 48 horas, seguidos de congelaciôn 
a temperatura ambiante, fue uno de los métodos de sintesis de las 
fases BaFeOgy con distintos contenidos de Fe^^.
2. VIA HÜMEDA
Los materiales de partida màs comünmente utilizados en este 
método de sintesis, son los nitratos de los elementos deseados 
(5,6). Como consecuencia de su baja estabilidad (son materiales 
muy higroscôpicos), preparamos disoluciones de ambos nitratos 
que, previamente valoradas (anélisis del hierro y del bario 
contenidos en las mismas) fueron utilizadas como material de 
partida. La disoluciôn résultante (con una relaciôn 
estequiométrica BazFe de 1:1) se lleva a sequedad y los nitratos 
se descomponen subiendo progrèsivamente la temperatura entre 400 
y 800*C. Un recocido final de 24 horas a 890*C compléta la 
reacciôn obteniéndose, por congelaciôn a temperatura ambiante, un 
producto homogéneo de color negro y composiciôn BaFeOg gg. 
utilizado como material de partida.
Este método no permite rebajar la temperatura de sintesis 
con relaciôn al anterior, sin embargo, debido probablemente a la 
mayor homogeneidad de los productos de partida y a una mayor 
difusiôn de los elementos, la reacciôn es mâs rapida.
Al igual que en el caso anterior, recocidos de 48 horas a
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temperaturas inferiores a 900*C, fueron realizados para la 
obtenciôn de fases con mayor contenido en oxigeno.
3. SINTESIS DE LAS FASES CON MAYOR CONTENIDO EN OXIGENO
Mediante los métodos indicados anteriormente, el méLximo 
contenido de Fe^* conseguido, fue del orden del 55-60 %. Con
objeto de obtener fases mâs oxidadas se realizaron distintas 
experiencias :
a. Tiempos mayores de recocido
b. Enfriamiento lento de las muestras
En ambos casos, sin embargo, se observaba la presencia de 
BaFegO^ y BaCOg, sin llegar de esta forma, a conseguir fases 
pu ras mâs oxidadas. Por ello, realizamos la sintesis de estas 
fases con presiones de oxigeno superiores a la atmosférica. 
Estas muestras han sido preparadas en el Laboratoire de Chimie du 
Solide du C.N.R.S. de Burdeos, en colaboraciôn con el Dr. Plante 
mediante un equipo diseMado por el Dr. Demazeau (7) que permite 
obtener altas presiones de oxigeno en medio gaseoso.
El material de partida fue la fase mâs oxidada obtenida al 
aire, BaFeOg Alrededor de 2 g. de este producto se introduce 
en una câpsula de oro y, manteniendo una temperatura constante de 
750*C, se somete a distintas presiones.
III.2. SISTEMA Ba^La^_^FeOg_y
Podemos dividir a estas muestras en dos grupos, oxidadas y
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reducidas, segün que el hierro se encuentre en estado de oxidaciûn 
+3 y +4 6 sôlo +3 :
1. SINTESIS DE LAS MUESTRAS OXIDADAS
Las muestras fueron preparadas por el método cerémico a 
partir de BaCOg, LagOg y e-FegOg. Se pesaron cantidades 
estequiométricas de los productos de partida para obtener el 
material deseado en cada caso segün el siguiente esquema de 
sintesis :
* B.CO; . (l-x)/2 LXgO; 4 1/2 F.3O3 — >
Los productos fueron bien homogeneizados en un mortero de 
âgata y calentados en crisoles de alümina. La temperatura se sube 
1entamante hasta 950*C manteniéndose a esta temperatura durante 
10 horas. Un tratamiento de très dias a 1300*0 fue necesario para 
compléter la reaccidn. Las muestras son "congéladas" desde la 
temperatura de reacciôn al ambiante y los productos obtenidos son 
homogéneos y de color negro.
Es importante sefialar que los crisoles de alümina h an sido 
utilizados en este caso por la.imposiblidad de realizar la 
sintesis en crisoles de oro o platino. El platino no es adecuado 
porque puede former compuestos astables con el bario (8 ) lo que 
originaria un ataque del reactivo al crisol con la consecuente 
pérdida de la estequiometria y la difusiôn de platino en los 
materiales obtenidos. Por otro lado, el oro, utilizado en la 
mayor parte de las sintesis, tiene un punto de fusiôn de 
1064*0 (9), por lo que no puede emplearse en este caso. Como 
consecuencia de este, si bien las muestras se "congé1a n" a
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temperatura ambiante, el enfriamiento es, sin embargo, 
moderadamente lento debido a la propia naturaleza de los crisoles 
ya que, como es bien conocido, la alümina es un material 
altamente refractario.
2. SINTESIS DE LAS MUESTRAS REDUCIDAS
Las muestras reducidas obtienen a
partir de las correspondientes muestras oxidadas, a IIOO'C en una 
corriente reductora de Ar-5% Hg durante 24 horas.
El esquema de sintesis, es el siguiente:
 > S*x‘'<‘l-x^»®*°3-x/2
Las muestras obtenidas por congelaciôn en la misma atmôsfera 
de Ar-5% Hg, desde la temperatura de reacciôn al ambiante, son 
productos homogéneos de color marrôn.
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IV .1. MATERIALES OBTENIDOS
El material de composiciôn BaFeOg fue sintetizado a
partir de mezclas estequiométricas de e-FegOg y BaCOg, a 1100‘C 
durante 48 horas. Después de un recocido en atmôsfera de Ar ô Ng, 
seguido de un enfriamiento lento (~20*C/h) en la misma atmôsfera, 
se obtenia un producto homogéneo y de color marrôn. Los 
resultados del anélisis quimico y la espectroscopia Môssbauer 
confirman que todo el hierro se encuentra en estado de oxidaciôn 
+3.
A partir de este material, se realizaron los primeros 
intentes en la sintesis de los materiales BaFeOg_y. Sin embargo, 
la elevada estabilidad de esta fase impide su oxidaciôn a bajas 
temperaturas; después de un recocido de 10 dias a 750*C, 
obteniamos una mezcla de fases de simetria hexagonal 6H y 
BaFeOg g, con una composiciôn media BaFeOg g^. Por ello, y como 
se indica en el apartado III, recurrimos a métodos de sintesis 
que permitieron disminuir la temperatura de la reacciôn. Las 
muestras fueron sintetizadas, bien a partir de BaOg y «-FegOg, 
bien por el método de via hûmeda a partir de nitratos. La 
temperatura inicial fue de 900*C. A temperaturas inferiores, 
aparté de la fase hexagonal BaFeOg y, se reconocen méximos de 
difracciôn asignables a BaFegO^, BaO,BaCOg y a-FegOg. A 900*C, 
se obtiene una fase de composiciôn BaFeOg gg; recocidos de 48 
horas a temperaturas entre 650 y 1200*C, dan lugar a fases con 
distinto contenido en Fe^^.
En la tabla IV-I, recogemos los resultados obtenidos a cada
temperatura indicando la cantidad de Fe en la muestra, 
determinada por anâlisis quimico, y la composiciôn de cada uno 
de los materiales. En la figura IV.1, représentâmes la variaciôn 
de la cuncentraciûri de Fe^* con la temperatura. Puede observarse 
que, a près ion constante de 0.2 atm. y tiempo de recocido también 
constante de 48 horas, la cantidad de Fe^* en estes materiales, 
disminuye al aumentar la temperatura y, consecuentemente la 
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Figura IV.1. Variaciôn de la concentréeiôn de Fe^* con la 
temperatura.
TABLA XV-1 M ateria les  obtenidos.
método de s in te s is T» { C) Fe^* (%) Composiciôn
650 58 BaFe02 77
700 46 BaFeOg 73
750 38 BaFe02 68
780 28 BaFe02 64
VIA HUMSDA 800 26 ®^*°2.63
850 20 B«^^2.60
POg = 0.2 atm 880 16 BaFe02 57
t  = 48 h 900 12 BaFe02 56
950 10 BaFeOg 54
1000 6 B«^«^2.52
1050 2tf B »F^ 2 .5+ f
1100 0 BaFe02 5
1200 0 BaFeOg 5
700 52 BaFe02 76
750 39 BaFe02 69
B«Oj » F.JO3 800 30 B*FeOg 65
Pog = 0.2 atm 850 20 ^ ^ ^ 2 .6 0
t  = 40 h 900 12 B"Fe02_56
1000 6 BaFeOg 53
1100 0 BaFeO, .
A temperaturas inferiores a 650*C, aparecen, junto con la 
fase BaFe02_y lineas extra que corresponden posiblemente a 
BaFegO^ , Fe,,Og y BaCO^. Trabajando en estas condiciones, la 
maxima concentracion de Fe^^ alcanzada es de un 55%. Para la 
obtenciôn de fases mas oxidadas se realizaron diferentes 
experiencias como enfriamiento lento de los materiales o 
recocidos de mayor duraciôn de tiempo. Un recocido durante 5 dias 
de la fase obtenida a 700’C sôlo aumentô en un 5 % la cantidad de 
Fe^^. Por otro lado, un enfriamiento lento (6 *C/h) del material 
obtenido a 650'C dio lugar a la apariciôn de lineas 
correspondientes a BaFCgG^ y BaCOg sin que aumentara
considerablemente la cantidad de Fe^^.
Ninguno de los dos métodos era, pues, adecuado para la 
obtenciôn de materiales mas oxidados.
Por ello, realizamos algunas experiencias con presiones de 
oxigeno màs elevadas. De este modo, obteniamos fases con mayor 
contenido en Fe^^. Las condiciones de trabajo y los resultados 
obtenidos en cada caso, se recogen en la siguiente tabla :
Ta (*C) t (h) Pog (Kbar) Fe^* (%) Composiciôn
750 48 1.5 86 ®*^®°2.93
750 48 1.0 82 BaFe02 91
750 48 0. 5 74 BaFe02 87
750 48 0 . 2 66 BaFeO,
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IV .2. EVOLOCIOM DE LOS MATERIALES CON EL TIEMPO
Antes de comenzar la  caracterizac iôn  de los m ateria les, 
creemos conveniente sefialar un proceso importante que tie n e  lugar 
en los mismos : su evoluciôn con e l tiempo. Este proceso, general 
a todos e llo s , es, s in  embargo, mas ràpido en los m ateriales  
menos oxidados. Para d e s c rib ir lo  hemos elegido dos muestras, una 
con todo e l h ie rro  en estado de oxidaciôn +3, BaFeOg y o tra  
con un 40% de Fe '^*’, BaFeOg
En la  fig u ra  IV .2, se muestra e l diagrama de d ifracc iô n  de 
rayos X del m ateria l BaFeOg recién s in te tiza d o  (muestra A), y 
un mes después de su preparaciôn (muestra B). En la  fig u ra  IV .3, 
mostramos los correspondientes a la  fase BaFeOg C y D,
re lizados con dos meses de d ife re n c ia . Puede observarse en ambos 
casos, una c la ra  evoluciôn de los m ateriales con una elevada 
pérdida de la  c r is ta lin id a d .
Con objeto de conocer las  causas de esta transformaciôn, se 
re a liz ô  un estudio mediante a n é lis is  térmo- gravim étrico y 
té rm ic o -d ife re n c ia l de las  muestras antes y despües de 
transform arse. La f ig u ra  IV . 4 .a muestra los resultados obtenidos 
para el material BaFeO» En linea discontinua représentâmes el
ATQ de la  muestra A y su correspondiente ATD , y en continua  
los de la  muestra B. Puede observarse que, para la  muestra A, 
alrededor de 900'C, tie n e  lugar un proceso endotérmico que no va 
acompafiado de variac iôn  de masa. Este efecto , corresponde a una 
tran s ic iô n  de fase que sera comentada posteriorm ente.
La muestra B, présenta un comportamiento d ife re n te  :
m u *» tra  A
%we«*T# B
Figura IV.2. Diagramaa de difraecldn de rayoe X del material
Mueatra A » Recién aintetiaada




Figura IV. 3. Diagramaa de difraccidn de rayoa X del material 
BaFeOg 7 0  :
Muestra C — ►  Recién aintetiaada
Muestra D — Después de dos meses de la sintesis.
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-  Entre 25 y 200, la  curva de ATD, muestra dos efectos  
endotérmicos entre 107-190*0, acompafiado de una pérdida de masa 
to ta l del 1%.
-  Entre 550 y 900*0, ademés del e fecto  endotérmico asociado 
con la  trans ic iô n  de fase, se observa una lig e ra  pérdida de peso 
del orden del 0 . 6%.
La fig u ra  IV .4 .b, muestra los resultados de ATQ y ATD 
obtenidos para e l m ateria l BaFeOg ^q. Al igual que en e l caso 
a n te rio r, representamos en lin e a  d iscontinua los correspondientes a 
la  muestra C y en continua a la  muestra D.
La pérdida de peso que sufre e l m a te ria l C entre 600 y
900*0, ( An»~-1.3%), estd en porfecto  acuerdo con la
correspond i  ente a l proceso de reduccidn BaFeOg j q  > BaFeOg
(Am~-1.35%) que estudiaremos posteriorm ente.
En lo  que se re f ie re  a la  muestra D, entre 25 y 200*0, e l
comportamiento es s im ila r  a l observado en la  muestra B. Entre 550
y 900*0, e l comportamiento es también, cualita tivam ente , 
seme jan te , pero, en este caso, la  pérdida de masa en este margen 
de temperatura, es considerablemente superior (~2.27%).
A la  v is ta  de estos resultados, podemos penser que la  
primera pérdida de peso corresponde a un proceso de 
deshidrataciôn de los m ateria les. La segunda, a temperaturas mas 
elevadas, nos s u g irid  un proceso de descarbonatacidn ( 1 ).
Oon objeto de v e r i f ic a r  estas h ip d tes is , realizamos un
espectro in fra r ro jo  de los m ateriales "envejecidos'
El representado en la  fig u ra  IV .5, corresponde a l m ate ria l 
BaFeOg muestra D ( idénticos resultados se obtienen para e l
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material BaFeOg ^ q) ■
Podemos observer bandas de absorciôn a 3400, 1660, 1420, 1100 
y 850 cm ^. Las dos primeras pueden asignarse (2) a la 
vibracidn "steaching" del enlace 0-H y a la deformacion del
ingulo H-O-H ( ,  respectivamente, de la molécule de ague. Por 
otra parte, las bandas observadas en las zones de 1400, 1100 y
350 cm *, son concordantes con las seftaladas en la bibliografla 
para carbonatos ionicos (3,4). Sin embargo, dado que las bandas 
observadas son anchas, es dificil saber si algunas de elles estàn 
desdobladas. En este caso podria pensarse en la presencia de 
grupos carbonato mono o bidentados coordinados al iôn metdlico.
Estos resultados confirman que la evoluciôn de estos
materiales es consecuencia del proceso de hidrataciôn y
carbonataciôn de los mismos. Segün ésto, en el material 
BaFeOg gg, muestra B, la primera pérdida de peso séria la 
correspond i ente a la deshidrataciôn y la segunda a la
des carbonatac i ôn. En el material BaFeOg muestra D, el proceso 
de descarbonataciôn ocurre simultdneamente con el de la propia 
reducciôn del material; la pérdida de peso observada, en el 
margen de temperaturas entre 500 y 900*C, séria la
correspond i ente a la suma de los dos.
Este tipo de transiormaciones no nabian sido puestas de 
manifiesto en estos materiales. Sin embargo, es un proceso bien 
jcnucido en ocros dxidos y recientemente escudiado an el 
material YBagCUgO^ (5,6) de propiedades superconductoras.
lIXO
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Figura IV.4. a. Curvaa do ATG y ATD correspondiontes «1 material 
BaFeOg jq, mueatra A (- -) X B (-). 
b. Curvaa de ATG y ATD correapondientea al material 
BaFeOg mueatra C (- -) y D (->
k-
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Para la caracterizaciôn y estudio de les materiales 
encontradcs en el sistema BaFeOg-BaFeOg jq hemos creido
conveniente, dada la complejidad del mismo, dividirlo en dos 
grupos principales en funciôn del estado de oxidaciôn del hierro 
en las muestras:
IV.3 Todo el hierro en estado de oxidaciôn +3 ; BaFeOg
IV. 4 El hierro en estado de oxidaciôn +3 y +4 BaFeOg ,^
(0.5 < y < 0)
En primer lugar, estudiaremos la fase BaFeOg gg porque, en 




IV .3 .1 . DIFRACCION DE RAYOS X Y MICROSCOPIA ELECTRONICA
El material BagFe.,Og, ha sido estudiado por difracciôn de 
rayos X por diversos autores. En 1954, W. Malinofsky y 
H.Kedesdey (7) obtienen una fase de aita temperatura a la que 
atribuyen una simetria tetragonal.
H. Van Hook (3) encontrô una fase por encima de 915*0 que no 
identifica.T. Negas y R. Roth (9) obtuvieron igualmente a temperaturas 
de 960*0 otra fase de simetria tetragonal .aunque no pudieron 
asignar indices a muchas reflexiones. En 1965, J.B.MacOhesney et al 
idèntificaron por vez primera la fase BagFe^Og (10) como un 
compuesto isoestructural con OagFe^Og (11) de simetria 
ortorrômbica y grupo de espacio Pomn.
S. Mori en 1966 (12) propuso para este compuesto, una simetria 
triclinica de paràmetros reticulares :
a = b = 4.049 A , c = 4.139 A
a = B = 89.4* , r = 92.48*
M. Zanne (13) en 1973, corrobora la estructura tipo
Brownmillerita encontrada por J.B. MacOhesney y refina los pardmetros 
reticulares obteniendo los siguientes valores :
a = 5.91 A 
b = 16.4 A 
c = 5.82 A
En 1973, E. Luccinni et ai (14) propusieron para este
material una simetria ortorrômbica en la que el paramètre o
aparecia doblado en relaciôn con el de la brownmillerita :
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a = 5. 9 A 
b = 16.45 A 
c = 11. 03 A
proponiendo como grupo de espacio el P2,2,2,.
En la tabla IV-II se recogen los valores de las distancias 
■nterplanares y de las distintas asignaciones correspondientes a 
cada uno de los tipcs de simetria propuestcs en los trabaJos 
anteriores.
De la comparéeiôn de estos datos, parece interesante 
iestacar dos aspectos :
- Existen diferencias en los valores de las distancias 
interplanares siendo las obtenidas por S. Mori las que mas se 
ajustan a nuestros resultados.
- Ninguno de los sistemas propuestos puede asignar todos los 
mâximos de difracciôn de rayos X del material obtenido por 
nosotros.
TABLA I V - I I .  Resultadûs obtenidos por difracciôn de rayos X para
el material EaFeO,2. 50
C. E. Luccinni (14) y D. Esta memoria.
A. J.B. MacChesney (10), B. S. Mori (12)
*^ obs. h k 1 ^obs. h k 1 ^obs. h k 1 "^ obs
10. 6 « 10. 5 1 1 0 10. 43
4. 19 1 0 1 4. 13 0 0 1 4. 125 0 4 0 4. 136
4. 07 1 1 1 4. 04 1 0 0 4. 041 1 0 2 4. 044
— — — — — — — — - 3. 860
— — — 3.67 * 3.67 0 0 3 3.666
- — 3. 45 * — — — 3. 447
3. 32 1 3 1 3.31 * 3.303 0 4 2 3.304
3.24 0 5 0 3. 22 * — - 3.212
— — — — — — — — — — 3. 175
— — — — - - — — 3. 170
— — — 3. 07 * 3.070 1 1 3 3.058
— — — — 3. 04 * — — — 3.028
2.956 2 0 0 2.938 1 ï 0 2. 928 1 2 3 2.933
2.92 1 4 1 2.901 1 0 1 2.906 2 1 0 2.907
2.908 0 0 2 2.887 1 0 î 2.876 1 5 0 2.883
2 . 80 2 2 0 2.794 1 1 0 2.786 2 2 0 2.791
— -- — — — 2. 704 2 2 1 2.697
—— — — —— — 2. 653 0 6 1 2.651
— — — — — — — — - 2.593
— — — — — - 2.552 1 5 2 2.531
2.47 0 6 1 2.463 * 2. 463 1 5 2 2. 46
2. 394 2 4 0 2.393 1 î 1 2. 394 0 3 4 2.391
2.335 0 7 0 2. 331 1 1 1 — - 2. 320
2. 312 1 6 1 2.308 1 1 î 2. 303 2 0 3 2.298
— — — — 2.276 1 3 4 2.265
2.072 0 0 3 2. 070 0 0 2 2.067 1 0 5 2.066
2. 034 2 2 2 2.023 2 0 0 2 021 0 8 1 2.020
— — — — — — 2.00 2 1 4 2.001
— — — — - 1.983 0 7 3 1.981
1.948 0 0 3 — — — — 1.935 1 3 5 1.938
— — — — — — — -- 1.931
1.844 1 0 3 1.847 1 0 2 1.845 3 1 2 1.846
1.840
1. 838 1 8 1 1.836 1 0 2 1.834 0 5 5 1.837
— — — — —— — — — 1.821
-- — — — — -- 1.803 0 9 1 1.812
-- — — — — — — 1.772 2 0 5 1.773




















Dada la complejidad del diagrama de difracciôn de Rayos X
de este material y la ausencia de monocristales, un estudio de
Microscopia electrônica se hace necesario para intentar conocer 
el tipo de simetria y la celda unidad de esta fase.
En la figura IV.6 .a se muestra el diagrama de difracciôn de
electrones del material BagFegO^ a le largo de la direcciôn
[lïî]^. Una representaciôn esquemética del mismo dentro de la 
red reciproca correspondiente a la estructura perovskita cübica 
se recoge en la figura IV.6 .b. Ademâs de les maximes de difracciôn 
mas intenses correspondientes a una subcelda pseudocûbica pueden 
observarse dos tipos de superestructura : una de orden 14 en la
direcciôn ^2110 ^ o'tra de orden 4 en la El dngulo entre
ambos vectores es de 90*. En la figura 7, se observa la imagen
correspondiente a este diagrama de difracciôn de electrones, que 
muestra la presencia de orden a lo largo de todo el cristal.
Girando alrededor del eje mas largo, es decir, del ^211c' 
obtenemos una serie de diagramas de difracciôn que nos conducirdn 
a construir la red reciproca del material BagFegOj.
En la figura IV. 8 . a aparece el dixigrama de difracciôn 
correspondiente al e je de zona [Olï] ^  y en la IV. 8 . b su 
representaciôn esquemdtica dentro de la subred cübica. En la 
figura IV.9.a se muestra el diagrama de difracciôn de electrones a la> 
largo de la direcciôn [ÎÎ3]^ y en la 10 el eje de zona [135]^. En 
las figuras IV.9.b y IV.10.b aparecen sus representaciones 
esquemâticas dentro de la subred cübica.
El conjunto de los mdximos de difracciôn, asignados en 
relaciôn con la celda cübica perovskita, de todos estos
• ?n -2?Q







Fltfura IV.6. *. Diagram* da difraeoidm da alaotronaa oorraapomdianta 
a la fasa BafaOg BJa da soma [111]^ 
b. Bapraaantaeldo aaguaadtlca da loa a&xiaoa obaarvadoa an 
aata proyaecidn an ralaeido con la rad raofpmoa da la
subestructura pseudocûbica.
Figura IV.7. M ic ro g ra fla  correspondiente a l m ateria l BaFeOg 




figur* IV.B. a. Diagram* da dlfraocido da alaotronaa oorraapondianta 
a la faaa BafaOg IJa da aona COlI]^ 
b. Bapraaantaoidn aaquamitica da loa ndxinoa obaarvadoa an 






Fifuro IV.9. a. Diagrama de difraccidn de electrones correspondiente 
a la fase BaFeO^ j q. Eje de sona [113]^ 
b. Bepresentaciâa esqueadtlca de los adximos observados en 
esta proyecciôn en relaciôn con la red reciproca de la 
subestructura pseudocûbica.
bJ--- r -
Tigur* ZV.10. a. Diagrama da difraeelda d« elactrones oorraapondianta 
a la faaa BaFaOg EJa da sona [135]^ 
b. Bapraaantaoidn asquaadtioa da loa aiximoa obaarvadoa an 
aata proyaooidn an ralacidn oon la rad racfprooa da la 
subastruotura paaudoeObioa.
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diagramas, aparecen representados dentro de la  celda cübica t ip o  
perovskita , en la  f ig u ra  IV .11.
A p a r t i r  de estos datos podemos re lac io n ar la  celda  
reciproca cübica y la  correspondiente a la  fase Ba^FegOg, de la  
forma s igu iente  :
Una superestructura de orden 4 aparece en la  d irecciôn  
® 0lïc ' °'*'’'*® de orden 14 en la  ^2110 ^ ° t r a  de orden 7 en la  
otro  lado, se observan dos èngulos de 90*
(«O lîc  ®211c y «O lïc  «352c > y '"“°  d is t in to  y del orden de 98 .3* 
por lo  que e l compuesto parece presentar s im e tria  monoclinica. E l 
e je  b* es p ara le lo  a la  d irecc iôn  [O ll]^ . Los ejes a* y c* 
podrian, a p r io r i ,  corresponder ind istin tam ente a cualquiera de 
las dos direcciones mencionadas. Sin embargo, a p a r t i r  de las  
extinciones sistem dticas encontradas en estos diagramas de 
d ifra c c iô n , podemos estab lecer las siguientes comparac i  ones entre  
estos dos e je s :
-  No se encuentran extinciones del t ip o  (h k l) , lo  que 
indican que se t r a ta  de una red p r im itiv e  P.
-  Las e x tin c io n e s ,fig u ra  IV .81 a, se ponen de m anifiesto a lo  
largo de la  d irecciôn  8211c' ésta fuera p a ra le la  a l e je  a*, 
serian pues del t ip o  (hOl) h = 2n; s i es p a ra le la  a l e je  c*, 
(hOl) 1 = 2n.
Teniendo en euenta que no hay ningün grupo especial de 
s im etria  monoclinica y con una red p r im itiv e  que tenga e l t ip o  de 
extinciones (hOl) h = 2n, podemos conclu ir que e l e je  c* es 
p ara le lo  a la  d irecc iôn  8211c’ mientras que e l a* lo  es a la  






Figura IV.11. Representaciôn asquemôtica de la relaciôn entre las 
redes reciprocas monoclinica (m) y pseudocûbica para 
el material BaFeOg
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cübica perovskita y monoclinica Ba^^FegOg» 
macricialmente de la forma siguiente :
â" = 1/7 [322]%
puede expresarse
K  = [oiîi;
c% = 1/14 [211]%
2/7 2/7 13/7 ^c





Calculando la inversa y transpuesta de la matriz A, 





El déterminante de esta matriz, M = 28, nos da el numéro de 
celdas tipo perovskita que contiens la celda monoclinica. Segün 
ésto, 28 âtomos de hierro. 28 de bario y 28x2.5 àtomos de oxigeno 
serân necesarios para définir la celda monoclinica.
Por otro lado, la relaciôn entre la celda real monoclinica y 
perovskita cübica, representada en la figura IV.12 , nos permite 
relacionar los paramètres retieulares de ambas celdas de la 
forma siguiente :
^c - ^c - ‘^c
2b - 2c.
c = 4a + 3b + 3c m c c c
'840
62%
Figura IV.12. Representaciôn esquemàtica de la relaciôn entre la 
celda real monoclinica (m) y pseudocûbica para el 
material BaFeOg
74
El valor aproximado de los paràmetros a^, y obtenidos
a partir de la difracciôn de electrones es:
a^ = 7.0 A
b » 11.56 A m
c^ » 23.4 A
a = 98.3'
De esta forma, podriamos intentar asignar Indices a cada una 
de las reflexiones observadas en el diagrama de difracciôn de
rayos X obtenido para este material. Esto, sin embargo, no es 
sencillo ya que , debido a la baja simetria del compuesto asi
como al gran tamafio de la celda, es dificil saber qué reflexiôn
es la que contribuye a cada mdximo observado. Para hacer ésto de
una forma mé.s précisa y a su vez, obtener informaciôn
estructural, aplicaremos el método de Rietveld (16).
El câlculo de los parémetros iniciales (datailado a
continuaciôn) necesarios en el método de Rietveld ha sido
realizado mediante las exprèsiones siguientes:
M [a^] [1]
M"' [2 ]
t^^c = t^i^m [3]
= (M*)'^ [r.]^ [4]






1. Célculo is l£SL parémetros aErfflSiffiftdaa
A partir de los parémetros obtenidos por difracciôn de 
electrones para la fase monoclinica, mediante la relaciôn [2 ], 
calculâmes los parémetros de la celda triclinica que 
corresponderla a la pseudocelda tipo perovskita. Los valores 
obtenidos son los siguientes:
a^ = 4.146 A ; b^ = c.^  = 4.043 A 
= 92.35» ; S.J. = = 90.91»
Con estos parémetros, y suponiendo como grupo de espacio el 
de menor simetria en el sistema triclinico, P^, calculamos el 
diagrama de difracciôn de Rayos X que corresponderia a esta fase 
con los étomos de bario, hierro y oxigeno colocados en las 
posiciones atômicas correspondientes a la estructura cübica en 
este grupo de espacio y con una composiciôn BaFeO^. Es importante 
seAalar que, tanto en este célculo como en los posteriores, hemos 
considerado esta composiciôn sin tener en cuenta las vacantes 
oxigeno. Conviens recorder, como se indice en el anexo , que el 
factor de difusiôn del oxigeno es mucho menor que el del bario o 
el del hierro. Por ello, su contribueiôn a los diagramas de 
difracciôn de Rayos X es netamente inferior que la de los dos 
anteriores. Teniendo en cuenta que el Método de Rietveld ha sido 
aplicado a datos obtenidos por esta técnica, no podemos ajuster 
la composiciôn de oxigeno ya que no introduce variaciones en los 
resultados que se obtienen por estas razones.
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El diagrama de difracciôn de Rayos X calculado de esta 
forma, se représenta en la figura IV.13. Las reflexiones màs 
intenses de la fase triclinica corresponderân a las mas intenses 
de la fase monoclinica. Asi pues, mediante la relaciôn [1], 
obtenemos los indices de Muller, (hkl), monoclinicos y, a partir 
de estes, recalculâmes los parémetros correspondientes a la fase 
monoci inica.
2.GruPO de espacio
De acuerdo con los resultados encontrados por difracciôn de 
electrones, las extinciones puestas de manifiesto hasta ahora, 
son las (hOl) 1 = 2n y las (001) 1 = 2n. Ademâs de estas, y como 
puede verse en la figura IV.14 correpondiente al diagrama de 
difracciôn de electrones a lo largo del eje de zona [102]^,las 
reflexiones (OkO) k=2n son también extinciones.
Estos resultados nos llevan a proponer como posible grupo de 











Figura IV.14. Diagrama de difracciôn de electrones correspond i ente 
al material BaFeOg Eje de zona [102 ]^ .
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3.Determinaci6n ^  Coordenadas atômicas
Multiplicidad
Para efectuar este câlculo, consideraremos que los âtomos de 
bario, hierro y oxigeno estân en posiciones ideales de la 
perovskita. Suponemos, pues que el tipo de empaquetamiento es 
cübico
En el grupo espacial P2^/c, podemos colocar los 28 âtomos de Fe, 
los 28 de Ba y los 28x3 de 0 de la forma siguiente (15):
- 7 âtomos de Ba en posiciones générales e
- 7 âtomos de Fe en posiciones générales e Multiplicidad 4
- 20 âtomos de 0 en posiciones générales e
- 1 âtomo de oxigeno en posiciones especiales a
- 1 âtomo de oxigeno en posiciones especiales b 
con un numéro de 36 âtomos en la unidad de celda asimâtrica.
El âtomo de oxigeno en la posiciôn especial a de coordenadas
atômicas (000), serâ el nuevo origen de ambas celdas. La celda 
perovskita, descrita normalmente con el origen en un âtomo de 
hierro, serâ trasladada 1/2 del eje b en esta direcciôn como se 
indica en la figura IV.15 a . En esta celda, elegimos 7 âtomos de 
Ba, 7 âtomos de Fe y 22 de 0 de tal forma que , una vez 
transformadas en el sistema monoclinico. en el grupo de espacio 
?2^/c, no sean equivalences. Estos âtomos y sus coordenadas en la 
celda perovskita, se représentas en la figura IV.15 b .

















Figura IV .15. a. Celda tipo perovskita; se toma como origen un 
âtomo de oxigeno. 
b. Coordenadas atômicas de los âtomos de Ba, Fe y 0, 
en esta celda perovskita.
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obtenemos las coordenadas atômicas en el sistema 
monoclinico.
El conjunto de los pardmetros iniciales utilizados en el 
afinamiento por el método de Rietveld de la estructura de la fase 
BaFeOg se recogen en la tabla IV-III .
TABLA IV-III. Paramètres iniciales utilizados en el afinamiento 
de la estructura del material BaFeOg (P2^/c).
NTYP B N
B U B22 F 33 B12 Eli B23
h i* l BA 0.07143 -0.12500 0.i07i4 0.00000 1.OvOOO
0.00000 0.00000 V .00000 0.00000 0. ooooo 0.00000
I A 2 BA -0.21428 -0.37500 0.17657 0.00000 1.ooooo
0.00000 0.00000 O.vOvOO 0.00000 0.00000 0.00000
BA3 BA -0.90000 -0.12500 0.25000 0.00000 1 .00000
0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000
BA4 BA -0.21428 0.12500 0.|7?57 O.OO'I'OO 1.00000
0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000
BA5 BA -0.6428# -0.37500 0.03571 0.00000 1.00000
0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0•ooooo
BA 0.37400 0.10710 0.00000 1.00000
0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000 0.00000
BA -0.33714 -0.12500 0.00000 i.00000
0.00000 0.00000 0 « 00000 0.00000 0.00000 0.00000
FEi FE 0.14289 -0.12500 -0.03571 .00000 1.00000
0.00000 0.OOùOv u . *0000 0 .ooooo 0.00000
f t 2 Ft V.57143 -0.12500 0.00000 1.ooooo
0.00000 *:«. 00000 0.00000 0.00000 0. ooooo 0.00000
f £ 2 FE 0.28971 -0.37500 0.17657 00000 i. ûoooo
0.00000 0.00000 0•00000 0.00000 0.00000
FE4 FE -0.14286 -0.37500 0.035/1 V .00000 1.00000
0.00000 0.00000 0 ♦ coooo 0.00000 0. C'vOOO 0.(0000
FE5 FE 0.28571 o.i:5:'0 0.00000 i .00000
1 Eâ
0.00000 0.00000 0.0000*.» 0.00000 0.00000 0,00000
FE 0.00000 -0.12500 (». 00000 1 .00‘)00
0.00000 0.00000 0. OÔO'j'i 0.ooooo 0.00000 O.oOOOO
FE' FE 0.42860 0.87500 '*». O'.'vOO i .00000
01
0.0000(1 0.00000 0.00000 0.00000
0 0.vOOOO 1 .0000*j
0.00000 0.00000 0.00000 0.ooooo 0.0000 V 0.00000









0.00000 0.00000 *v*. OOvOù ooooo 0 » 00 0 *
0 0.00000 **•. 00000 0.(0000





0 0.42857 -ô.25000 0. V *00 X . '*( 000
0.00000 o.o:oo :• 0.00')' 0
0 7 0 0.42857 0.00000 *.*. ooooo i . v.'00(*O
0.00000 0.00000 0 . vOO "i 0.
06 0 0.00000 -0.25000 0.00000 0.ooooo
0*
0.00000 0.00000 0.0000) 0.00000 •*i. û'>000 0 .ooooo
0 -0.37500 0.00000 i .00000
01 0
0•00000 0.00000 0.ooooo 0.00000 0 .ooooo 0.ooooo
0 0.14286 -0.25000 0.21428 O.OUOOO i . o o o o o
0.00000 0.00000 0.0)000 0. *:«oooo 0.000( 0 0.00000
0 0.28571 0.50000 0.00000 i.ooooo
0.00000 V .00000 0.00'00 0. i O'jOO 0. 0ô0*'0 '). 00*)00
üi: ü 0.00000 0.OOOOO 0.00000 0.ooooo 0.50000
ui3
0.00000 0.000 *0 0.00000 0.ooooo 0.000' 0 0.00')'I'0
0.07143 0.1:500 0.00000 *.00000
0.00000 ü .OvOOO 0 .000')0 0.00000 0. ooooo ■>.00000
0.1428e O.vOOOO 0.00000 i.ooooo
015
0.00000 0.00000 O.OO.'OO 0.00000 0. OOOO'Ji 0.ooooo
-0.21428 -0. 125.00 M .ooooo 1.ooooo
0.00000 0. O'.'O'iO 0.000-0 0.0000) 0.ooooo
016 -0:657 1 0. 'jOOOO 0.ooooo i.C0"00
0.00000 0.00000 0. O'jOi'V 0 . ooooo
0.00000 0.00000
i . '.lOO^'O
-0.14286 0. " 0000
0.00000 0.OOOOv 0.00000 0.ooooo ('. 'j'Z'OOO
0.85710





' p «4;.L sCmI.E ^ tor-0 . " Kwl L ' E  ^i.L ^ C'f *t TE*" rir T CI 1 i f 1 if.î-
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En una primera aproximaciôn hemos dejado fijas las 
-ocrdenadas de los âtomos afinando el resto de los parémetros 
Ianexo I). El diagrama de difracciôn correspondiente se 
représenta en la figura IV.16 y los valores de los parémetros 
•afir.ados y  de los indices de acuerdo obtenidos, son los 
riguientes :
- Factor de esoala : 0.78 10  ^ ± 0.12 10 ®
- u = 0.251 ± 0.008
- V  = - 0.164 ± 0.008
- w = 0.042 ± 0.001
- Posiciôn 29^ del difractômetro : - 0.028 ± 0.001
- Parémetros de celda
a = 6.969 ± 0.001
b = 11.724 ± 0.001 
c = 23.431 ± 0. 005 
S = 98.74* ± 0.01














En esta primera aproximaciôn, la intensidad calculada de un 
oierto numéro de maximes de difracciôn(ver tabla IV.IV), es nula. 
Como consecuencia de ello, el valor que se obtiene para los 
indices de acuerdo es aün algo elevado. Sin embargo, los 
resultados obtenidos de esta forma. nos permiten refinar los 
parémetros reticulares de esta fase y asignar, sin ambigüedad, 
indices a todos los maximes de difracciôn observados. Los 
valores de las distancias interplanares, indices de Muller e 
intensidades, ce recogen en la tabla IV-IV.
Con objeto de continuer con este afinamiento, intentâmes 
ajuster las coordenadas de los étomos modificéndolas 1igeramente 
de las posiciones ideales que hablamos considerado en una primera 
aproximaciôn. Sin embargo, todos los intentes realizados 
conducian a soluciones no convergentes.El elevado numéro de 
parémetros a afinar en este case, junto con el hecho de que las 
vacantes oxigeno no puedan ser consideradas , como ya hemos 
expuesto anteriormente, imposibilita la resoluciôn, de esta forma, 
de la estructura del material BaFeOg
TABLA IV-IV. Resultados de difracciôn de rayos X obtenidos 
para el material BaFeOg
d obsf h k 1 I / I o  ob». I / I o  cal
10. 43 0 1 1 4 —  —
4. 136 1 2 1 12 15
4. 044 1 2 3 24 26
3.860 0 3 î <1 —  —
3.666 0 1 6 1 —  —
3. 447 2 0 2 3 —  —
3. 304 2 1 2 5 —  —
3.212 2 1 3 6 —  —
3. 175 2 0 2 1 —  —
3. 170 1 0 6 1 ——
3. 058 1 1 6 3 —  —
3.028 1 3 3 3 —  —
2. 933 0 4 0 52 54
2. 907 2 2 1 100 100
2. 883 0 2 7 49 50
2.883 0 2 7 49 50
2.791 2 0 6 58 56
2.697 1 4 î 2 —  —
2.651 1 3  6 3 —  —
2. 593 1 4 3 1 —  —
2. 531 2 1 7 3 —  —
2. 461 1 3  6 10 —  —
2.391 1 4  4 30 33
2. 320 3 0 2 14 16
2.298 1 0 ÎÔ 13 13
2. 265 2 3 4 5 —  —
2 . 066 2 0 8 35 32
2 . 020 2 4 6 64 60
2 . 001 3 1 4_ 1 —  —
1.981 0 2 11 3 —  —
1.938 2 4 7
1.931 2 1 9
1.846 3 2 5 5 8
1.840 1 6  3 5 7
1.837 1 2 11 5 6
1.821 3 4 2 5 4
1.812 0 4 10 5 6
1.773 3 2 9 5 4
1. 689 2 4 8 19 18
1. 685 2 6 1 17 16
1.682 0 6 7 10 8
1.682 0 6 7 10 8
1. 668 4 0 2 9 9
* d obs. » deal.
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IV.3.2. ESPECTSOSCOPIA MOSSBAUER
El método de préparéeion del material BaFeOg gg fue la 
reaccion en estado sdlido de «-Fe^^Og, «-FegOg enriquecido en 
'■’^ Fe al 80% y BaCO^- Las condiciones de preparaciôn son las 
indicadas en el apartado IV.1 para la obtencidn de esta fase.
Eesultadas obtenidos
En la figura IV.17 représentâmes el espectro MOssbauer 
obtenido a temperatura ambiente, 293 K, para el material 
BaFeOg gg. El espectro es caracteristico de un material ordenado 
magnéticamente y difiere bastante del encontrado en compuestos 
con estructura tipo Brcwnmillerita tales como CaFeOg gQ o 
SrFeOg g^ representados en la figura IV.18 (17,18), siendo mucho 
mas complejo que éstos. El tiempo de contaje ha sido elevado para 
permitir un buen ajuste. Es importante sehalar que los espectros 
de este material obtenidos por autores anteriores (19,20) 
aparecen poco resueltos probablemente per tiempos de contaje 
insuficientes.
Interpretacidn de los resultados
Teniendo en cuenta la complejidad del espectro, el ajuste ha 
sido realizado en dos etapas:
1. Ajuste matemético suponiendo curves Lorentzianas de 
anchura , r = 0.28mm/s, lo que nos permite ajuster los picos
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Las posiclones de los picos son caracterist-icas de Fe^* en 
posiciones tetraédricas y octaédricas. Sin embargo, aparece un 
pico suplementario (marcado en la figura IV.17. con una flecha) 
correspondiente a un desplazamiento qimico intermedio entre los 
dos anteriores.
2. Sobre la base de cinco sextetes, y suponiendo una distribucion 
de campo hiperfino, ha sido realizado el afinamiento de los 
parâmetros Mbssbauer. Los calculos muestran distribue!ones 
bastante estrechas que indican entornos bastante definidos para 
los atomos de Fe. Los resultados obtenidos se recogen en la 
siguiente tabla :
SITIO Simm/a) H (T) £(mm/s) A(%)
OCT 1 0.46 50.8 - 0.07 14
OCT 2 0.45 49.5 - 0.25 15
OCT 3 0.44 47.2 - 0.41 14
TETRA 0.15 40.4 - 0.07 42
[5] 0.23 42.9 0.32 15
S Desplazamiento isomérico 
H Campo Hiperfino
£ Variable aproximadamente proporcional al dedoblamiento cuadrupolar 
A(%) Porcentaje de Fe en un determinado sitio
Teniendo en cuenta los valores de tf y H podemos realizar la 
siguiente distribucidn : très sitios octaédricos, uno tetraédrico
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y un sitio en el que el desplazamiento es intermedio entre los
dos anteriores, es decir, un sitio [5].
Discusiôn de los resultados
El ârea relative de los picos (A %) muestra que la
proporcidn de Fe^^ en cada posicion puede aproximarse a la
relacion siguiente:
0^ : 1/7 + 1/7 + 1/7 = 3/7
Td : 3/7
[5] : 1/7
Esto permite suponer la existencia de 7 , o un multiple de 
7, âtomos de Fe en la celda unidad lo que esté en perfecto 
acuerdo con los resultados encontrados por difraccion de Rayos X 
y de electrones.
Los resultados encontrados no parmiten diferenciar entre 
distintos Fe en posiciones tetraédricas, mientras que très tipos 
de hierro se encuentran en posiciones octaédricas. Estas 
diferencias pueden deberse a los distintos entomos inmediatos 
de los àtomos de hierro. Por otro lado, teniendo en cuenta el 
numéro de vacantes oxigeno (1 de cada 6 ), un numéro igual de 
sitios 0^ y conducen necesarlamente a adoptar una coordinaciôn 
1.5] para ei ultimo sitio enccntraao con .1.0 que, Je acuerao con 
los resultados obtenidos por difraccion de electrones ( 28 àtomos 
de Ba, 23 de Fe y 70 de 0 en la celda unidad), la fase BaFeOg 
puede expresarse como:
Ba^g CFeOg]^2^ ^^®®2.0^12^ ^^®^2.5^4 " ^^28^^23*370
Los valores de los campos hiperfinos tanto para los sitios
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[6 ] como para lôs [4], son bastante prôximos a los encontrados 
para las fases CaFeOg 6 SrFeOg (17,18) (Tabla IV.17). Esto
esta de acuerdo con los valores muy cercanos encontrados para las 
temperaturas de orden de estos materiales , T^ = 720 K para 
BaFeOg 725 K para CaFeOg gg y 715 K para SrFeOg gg. Como
veremos a continuéeidn (Apartado IV.3.3) ésto parece confirmer el 
tipo de empaquetamiento cûbico supuesto en los célculos de 
difraccidn de Rayos X.
Sin embargo, el valor del desplazamiento quimico S, es 
bastante diferente del encontrado en las ferritas de igual 
composicidn (tabla IV-V). El valor superior de éste para los 
sitios octaédricos, sugiere una covalencia mas débil de los 
enlaces (Fe-O)g para el material BaFeOg gg: por el contrario, el
valor de f menor en los sitios tetraédricos indica una covalencia 
mas fuerte y sitios teraédricos mas pequefios.
Tabla IV-V. Parémetros MOssbauer , a 293 K, de las fases 
BaFeOg_ gg, SrFeOg^gg y CaFeOg^gg.
Material éOfa Ho^ I 
(mm/s) (T) (%)
H, *[5] ^[5]Td “Td 











0.15 40.4 42 0.23 42.9 15
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Como ya habiamos indicado anteriormente, apartado IV.2.2, 
este material sufre una clara evolucion con el tiempo. Esta 
transforméeion puede también ser observada en los espectros 
MOssbauer. En la figura IV.19 mostramos los espectros MOssbauer 
obtenidos para este material recién sintetizado (a), depués de 
14 dias (b) y con 1 mes de tiempo (c). Los espectros presentan 
bandas de absorcidn anchas caracteristicas de una amorfizacidn 
del producto. Ademas , la apariciOn de un pico central, parece 
indicar el principle de la oxidaciôn del material. Este ultimo 
fenOmeno, ha sido también observado en el material
(17) .
El conjunto de resultados obtenidos por difracciOn de rayos 
X y electrones y microscopia electrOnica, permite aclarar sin 
ambigdedad que el material BaFeOg gg presents simetria 
monoclinica y grupo de espacio P2^/c. Aslmismo, se ha determinado 
su relaciOn estructural con la subcelda perovskita cubica, siendo 
el VOlumen de su celda 28 veces mayor, observéndose que el orden 
de las vacantes ( superestructura de orden 14 en la direcciOn 
gg^^c), no es similar al de los compuestos homOlogos de Sr y Ca.
Por otra parte, la espectroscopia MOssbauer, cofirma estos 
resultados indicando la existencia de très hierros en 
coordinaciôn octaédrica, très en tetraédrica y uno en un entomo 
de coordinaciôn [5]. Sin embargo, a pesar de la informaciôn 
estructural obtenida no es posible postular un modelo de vacantes 
puesto que los multiples intentes realizados no han conducido a 
soluciones convergentes. Para ello es necesario un estudio 













IV .3 .3  PBOPIEDADSS MAGNSTICAS
El estudio del comportamiento magnético del material
BaFeOg ha sido realizado en el margen de temperaturas
comprendido entre 300 y 1000 K.
En la figura IV.20 représentâmes la variaciôn de la inversa
de la susceptibilidad molar ( ^) con la temperature. Esta
evolucidn es caracterlstica de un material antiferromagnético. La 
temperature de Neel (T^^, determinada por el mdximo de 
susceptibilidad magnética, es cercana a 720 R. Este valor tan 
elevado es caracter1stico de un material con fuertes
acoplamientos magnéticos. En la tabla IV-VI recogemos los valores 
de esta temperature asi como los de la constante molar de Curie
(Cj^ ) y la temperature de Curie paramagnética ( para este
material y sus homdlogos CsgFegOg y SrgFegOg (2 1,2 2 ).
El estudio del dominio paramagnético entre 700 y 1100 K, 
révéla una muy débil variaciôn de la susceptibilidad. El valor 
experimental de la constante de Curie (C^-24 uem) no tiene 
significado real siendo muy superior al valor teôrico relative al 
Fe^^ (3d^, C^ = 8.75). Como consecuencia, el valor extrapolado de 
la temperatura de Curie paramagnética es también muy elevado (en
valor absoluto).
Este fenômeno ha sido ampliamente estudiado por 
J.C. Grenier et ai (21,22) en Ca^Fe^Og y Sr^FegOg. Segün este 
autor, estos valores tan elevades de C^ y 8^ son la consecuencia 
de la variaciôn térmica del campo molecular asociado a la 
existencia de interacciones magnéticas fuertes. Es diflcil bacer
y ;
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una comparacicn cuantitativa de los valores obtenidos ya que ni 
la estructura cristalina ni la estructura magnética del material 
BaFeOg son conocidas.
Un punto importante a seAalar es que el valor de la en 
esta fase es elevado y muy proximo al de la ferrita de Sr o Ca.
El valor elevado de la misma, indica que las interacciones 
magnéticas Fe-O-Fe por superintercambio se bacen a través de los 
vértices de los octaedros. Si la estructura derivase de un 
empaquetamiento parcialmente hexagonal, tendriamos interacciones 
a través de las aristas o de las caras de los mismos que 
conducirian a un valor inferior de la T^. Esto parece confirmer, 
como ya habiamos indicado en los resultados de la espectroscopla 
Mdssbauer, el empaquetamiento cûbico de las capas BaOg en la fase
Por otro lado, a temperaturas de 880*C, podemos observer un 
inflexidn en la curve representada en la figura IV.20, 
(disminucidn de la susceptibilidad con la temperature), que puede 
asociarse, al igual que en la ferrita de estroncio (23), con la 
transformacidn estructural que sufre este material a la TA de 
900*C y que describiremos posteriormente en el apartado IV.3.6.
TABLA IV.VI. Valores de las constantes magnéticas en los materiales 
^2^®2®5■
Material T^(K) C^(uem) @^(K)
CagFegOg 725 14.50 -3100
SrgFegOg 715 13.35 -2840
BagFegOg 720 (24.8) (-7075)
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IV.3.4. CONDUCTIVIDAD ELECTRIC*
En el dominio de 20 a 500'C, la conductividad eléctrica del 
material BaFeO,, sigue una ley exponencial con la temperatura
lo que indica que se trata de una conductividad térmicamente 
activada. La figura IV.21, muestra la variaciôn del logaritmo de 
la conduct ividad, o’, con la inversa de la temperatura. A partir 
de la pend i ente de esta recta, <r = f^.e obtenemos el valor
de la energia de activaciôn, E = 0.352 ev, del mismo orden que 
el valor obtenido por autores anteriores (9,24), que indica que 
los electrones estân localizados.
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V. 3 .5  TRANSrORMACIOH ESTRUCTURAL POR LA ACCION DEL HAZ 
ELECTRONICO
En el curso del estudio por microscopia electrônica se
observé que, después de un cierto tiempo bajo el haz electrônico,
el material EaFeOg sufria una transformaciôn estructural que
se ponia de manifiesto tanto en los diagramas de difracciôn de 
electrones como en las correspondientes imégenes. Esta
transformaciôn se aceleraba al aumentar la intensidad del haz,
s in volver a la s ituaciôn original al disminuir la misma,
tratândose, pues, de una transformaciôn irreversible.
En la figura IV.22.a y b , se muestran los diagramas de
difracciôn de electrones a lo largo de la direcciôn [lïî]^antes 
(simetria monoclînica) y después de sufrir la transformaciôn. El 
diagrama del BaFeO,, (monoclinico) ya ha sido descrito
anteriormente (apartado IV.3.1). En el correspondiente a la fase 
"transformada", podemos observar una superestructura de orden 6 a 
lo largo de la direcciôn fi2 llc ^ o'tra de orden 2 a lo largo de la 
direcciôn ffoiîc" otro lado, las très direcciones [211 ]^ ,
'*211c’ ‘*12îc ^ ®lÎ2c’ ^ ®0 llc' ® 101c ^
y ®iiOc se observan en este diagrama, parecen ser
équivalentes ( lo que no ocurre en BaFeOg gQ monoclinico)
En la figura IV.23.a y b representamos los diagramas de
difracciôn de electrones correspondientes al eje de zona [Olï]^ 
antes y depués de la transformaciôn respect ivamente. En la 
figura IV.23.c y d, representamos esquemâticamente estos diagramas 
ampliéndolos hasta el mAximo de difracciôn (322)^.
#211g ,2 20c
gura IV.22. Diagramas de difracciôn de electrones del material 
BafeOg gQ. Eje de zona [lîî]^
a. antes de la transformaciôn : simetria monoclînica
b. después de ester sometido a la acciôn del haz 
electrônico ; simetria ortorrômbica.
• •
211 122 d 211 122
• • • •
• • • # •
• • • • • e •
îll Î11
• • • • • •
000 322 000
• • • • • • • • •
• • • • •
322
Figura IV.23. a. Diagrama de difracciôn de electrones de la fase
BaFeOg jq, simetria monoclînica. Eje de zona [Olî]^  
(esquematizado en c). 
b. Diagrama de difracciôn de electrones de la fase 
BafeOg gQ después de su transformaciôn por la 
acciôn del haz electrônico. (esquematizado en d).
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Podemos observar que la superestructura de orden 7 que presentaba 
la fase BaFeO,, (monoclînica) desaparece, mientras que la
distancia d.rr se triplica.
111c
En la figura IV.24 présentâmes una secuencia de imégenes, a 
lo largo de la direcciôn tlîï]^, que muestran la progrèsiva 
transformaciôn del material en el microscopic. Podemos ver que, 
la fase transformada présenta dominios girados entre si 60*. Si 
ésto es asi, el diagrama de difracciôn correspondiente 
(figura IV. 22) podria descomponerse en très diagramas distintos 
girados entre si 60*. En cada uno de elles, la simetria es 
ortorrômbica correspondiendo a la siguiente red recîproca : 
a* = 1/3 [lîî]* 
b* = 1/2 [Oll]* 
c* = 1/6 [211]*
La descomposiciôn de dicho diagrama en los très 
correspond i entes, la red recîproca de cada dominio (en relaciôn 
con la red recîproca cübica) y la red recîproca total, suma de 
las très anteriores se representan en las figuras IV.25.a. b y c 
y IV.26 respectivamente.
Por otro lado, la relaciôn entre la celda real cübica y 
ortorrômbica, representada junto a la monoclînica en la 
figura IV.27, sera de la forma :
a^ 1 ï ï' ao c
0 2 2 bo c
/ o 2 1 1 c
y el valor aproximado de los parémetros :












Figura IV.28. Red recîproca correspondiente al material BaFeOg




ra IV.27. Representaciôn esquemAtica de la relaciôn entre 
las redes reales monoclinica y ortorrômbica con la 
perovskita pseudocübioa para el material BaFeOg
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En la determinaciôn de la composiciôn de la fase
ortcrrôaibica, pueden plantearse tres hipôtesis:
1. Que esté reducida con respecte al material BaFeOg
monoclinico.
2. Que esté oxidada con respecte a éste
3. Que tenga idéntica composiciôn.
La reduciôn de este material ha sido estudiada por P. Neu ; 
para la reducciôn de este material, son necesarias temperaturas 
rnuy elevadas ("1000*0 y près i ones de oxigeno muy bajas. De este 
forma el material Ba,,Fe„Og puede reducirse hasta una
composiciôn limite BaFeOg sin que se observe ningün cambio
de simetria en el mismo. Si la reducciôn es mayor, el producto se
descompone observéndose la apariciôn de Fe metélico. De acuerdo
con estos resultados, la reducciôn del material no podria
explicar el cambio de simetria observado en el mismo (25,26).
For lo que se refiere a la segunda hipôtesis, parece 
conveniente recorder que procesos de oxidaciôn en las condiciones 
reductoras en las que trabaja el microscopio electrônico
(irradiaciôn de electrones y Pog * 10 ^-10  ^ atm),se han descrito
en algunos casos en los que se produce una oxidaciôn parcial en
algunas zonas de la superficie de algunos métales (27).Sin embargo 
parece ùificil de Justir'icar que, en estas condiciones
expérimentales, se produzca una transformaciôn en todo el
cristal, como la que se observa, acompahada ce un proceso de 
oxidaciôn.
Por ello, creemos que la composiciôn de la fase monoclinica 
no varia durante el proceso de la transformaciôn, de tal forma
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que la composiciôn de la fase ortorrômbica es también BaFeO,,
Por otro lado, r.o hay que olvidar que esta transf ormaciôn es 
irreversible. lo que parece indicar que e::istirian dos fases, 
susceptibles de ser aisladas a temperature ambiente, de igual 
composiciôn y de simetria diferente. Este hechc, ya habia sido 
senalado por T. Ichida; en la descomposiciôn de BaFeO^ al aire, a 
temperaturas entre 520-700‘C, este autor encuentra una fase, 
dunde todo el hierrc esté en estado de oxidaciôn +3, " BaFeOg g
fase de baja temperatura" de simetria desconocida, lo que nos 
impide comparer estos resultados (28). Desgraciadamente, todos los 
intentos realizados para s intetizar la fase de simetria 
ortorrômbica han sido infructuosos, obteniéndose en todos los 
casos la fase de simetria monoclinica. Este nos sugiere que 
quizâs condiciones tan enérgicas como las del microscopio sean 
necesarias para la obtenciôn del material con simetria 
ortorrômbica.
Esta transformaciôn sera comentada en mayor profundidad en el 
apartado siguiente.
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IV.3.6. ESTABILIDAD TERMICA DEL MATERIAL BaFeOg jq
Las transiciones de fase del material BaFeOg g^. fueron 
estudiadas por S. Mori en 1366 (29). Begun estos dates, la fase 
BaFeO., se transforma en una fase de simetria cübica a 800*C al 
oalentarla en atmôsfera inerte. Por el contrario, si la
experiencia se réalisa al aire, la muestra sufre una ligera
oxidaciôn y no se transforma hasta S30*C. En el enfriamiento, 
tantü en uno como en otro caso, la transformaciôn es reversible 
obteniéndose de nuevo la fase BaFeO., de partida.
Con objeto de comprobar estos resultados se réalisé un 
estudio de la estabi1 idad térmica de este material. Para ello,
hemos utilizado tres técnicas : anélisis térmico-gravimétrico
(ATQ), anâlisis térmico-diferencial (AID) y difracciôn de rayes X 
en funciôn de la temperatura.
El termograma de este material ha sido registrado al aire y
en atmôsfera de nitrôgeno.Los resultados obtenidos se representan 
en la figura IV.28 . El ATG correspondiente a la experiencia 
realizada en atmôsfera de nitrôgeno no ha sido representado ya 
que no se aprecia ninguna variaciôn en la masa del material entre 
25 y 1200*0, ni en la curva de calentamiento ni en la de 
enfriamiento. El ATD correspondiente muestra, en ambos casos, un 
efecto endotérmico a 880*0 al aire y 850*0 en atmôsfera de 
nitrôgeno. Esta transformaciôn es reversible, si bien las 
temperaturas del proceso exotérmico son 1igeramente diferentes 
(870 y 840*0, respectivamente). En la experiencia realizada en 
atmôsfera de nitrôgeno, el difractograma del residuo muestra los
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mâximos de difracciôn correspond i entes al material BaFeOg c,g de 
simetria monoclinica. Por el contrario, el diagrama de difracciôn 
le rayos X del residue obtenido al realisar la experiencia al 
aire , represenrado en la figura IV.29 del apartado IV.4.1,
. :rresponde a una fase ie simetria cübica, ie câximos de
difracciôn muy anchos y de composiciôn aproximada BaFeOg que
estudiaremos posteriormente (Apartado IV.4.4).
De acuerdo con estes resultados, la face BaFeO,, es
est.able entre 25 y 1200*C euando se calienta en atmôsfera de 
nitrôgeno, sufriendo una ligera oxidaciôn ("3% de Fe^^; euando 
se enfria al aire.
Para estudiar la transiciôn endotérmica que tiene lugar a 
temperaturas prôximas a 900*C, se realizô un estudio por 
difracciôn de rayos % del material BaFeOg gg a distintas
temperaturas; los diagramas correspondientes, se representan en 
la figura IV.29.
Entre 25 y 600 *C el material no sufre ningün cambio
apreciable. A partir de este valor, los diagramas de difracciôn 
evolucionan aumentando progrèsivamente la intensidad de los 
màximos de difracciôn que corresponden a una fase de simetria 
cübica hasta que, a temperaturas del orden de 950-1000*0, el 
liagrama (figura IV..îü) .crresponce a una fase de simecria 
cübica, bien cristalizada, de paramètre aproximado 4.10 A. Esta 
cransiciôn no parece ccurrir bruscamente, sine de una ferma
graduai entre 600 y 900*0.
EXO
ENDO
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Figura IV. 29. Diagramas de difracciôn de rayos X a distintas







Este tipo de transiciones han sido observadas en compuestos 
de la misma composici6n como SrFeOg (23) o SrCoOg gg (30). En 
este ultimo, la transicidn se asocia con un fendmeno orden- 
desorden de las vacantes oxigeno. Podriamos explicar de este modo 
la transicidn observada en BaFeOg g. Sin embargo, este caso 
parece mas complejo ya que no podemos olvidar que el material 
sufre también una transformacidn bajo el haz electrdnico descrita 
en el apartado anterior. No conocemos exactamente las condiciones 
de trabajo (POg y T) en el microscopio electrdnico, le que 
dificulta la interpretacidn de los resultados. A pesar de esto, y 
del conjunto de todos los datos de que disponemos, pueden 
plantearse las siguientes hipdtesis:
1. Que se trate de dos procesos no relacionados :
En funcidn de las distintas condiciones de presidn y 
temperature, la fase BaFeOg gQ, de simetrîa monoclinica sufre dos 
transformaciones :
Monoclinica <----------> cûbica ( reversible)
Monolinica  > ortorrdmbica (irreversible)
Esta segunda transicidn no podria observarse en el ATD 
realizado ya que sdlo se obtendria en condiciones similares a las 
de trabajo en el microscopio .
2. Puede tratarse también de un proceso del tipo:
Monoclinica --------- > ortorrdmbica --------- > cûbica •
Siendo la temperature del primer proceso menor que la del 
segundo.
Si el proceso de intercambio energético entre la fase 
monoclinica y la ortorrdmbica es lo suficientemente lento.
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podria no observarse en el ATD. Este tipo de transiciones son 
conocidas y existe un amplio numéro de ellas en la bibliografia (3^^
Cabe preguntarse, porqué esta fase no se observa por
difracciôn de rayos X. Sin embargo,teniendo en euenta que no se 
conoce el diagrama de difracciôn de rayos X de la fase 
ortorrdmbica aislada, y que es posible que los mdximos de
difracciôn que corresponden a este material, solapen, bien con 
los de la fase de simetria monoclinica, bien con los
correspondientes a la de simetria cûbica,es dificil poder 
diferenciar de este modo, los très tipos de simetria.
La fase ortorrdmbica, formada a temperatura mas baja que la 
cûbica quizd solo podria aislarse en condiciones de enfriamiento 
muy drdsticas. Hemos realizado algunas experiencias congé1ando , 
desde varias temperaturas a temperatura ambiante,en una plaça de 
cobre con objeto de aumentar la velocidad de enfriamiento. A pesar 
de ésto, en todos los cas os obtenemos la fase de simetria 
monoclinica.
Siguiendo este razonamiento, el efecto endotérmico observado 
en la curva de ATD, debe corresponder a la transicidn 
ortorrdmbica ------ > cûbica a aproximadamente 900*C.
En los dos casos, estos cambios de fase estàn relacionados 
con un proceso orden-desorden de las vacantes oxigeno en estos 
materiales. La fase cûbica , la de mayor simetria, représenta el 
estado en el que las vacantes se encuentran al azar (30). La 
fase de simetria ortorrdmbica, podria representar un estado 
intermedio en el orden de las mismas.
IV. 4. BaFeOg_y
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IV.4.1. DIFRACCION DE RAYOS X
En la figura IV. 31, representamos el diagrama de difracciôn d<! 
rayos X correspondiente a la fase de composiciôn BaFeOg g^. Todas 
las reflexiones pueden asignarse satisfactoriamente en el sistema 
hexagonal con parâmetros a = 5.77 A ; c = 27.99 A.
Estos parâmetros y el tipo de simetria estân en perfecto
acuerdo con los obtenidos por M. Zanne (12) para una fase de
composiciôn similar.
En el margen de compos iciôn BaFeOg g.^  - BaFeOg gg» los
diagramas de difracciôn de rayos X muestran mâximos
correspondientes a las fases tipo 6H y 12H.
El diagrama de difracciôn correspondiente a la fase BaFeOg 
de simetria hexagonal tipo 6H, isoestructural con BaTiOg (32), y 
también descrito anteriormente (9,12) ,se représenta en la
figura IV.32 . Su indexaciôn ha sido realizada de acuerdo con el 
diagrama de difracciôn calculado a partir de las posiciones 
atômicas, obtenidas por difracciôn de neutrones,para los âtomos 
de bario, hierro y oxigeno, propuestas por L. Hutchison et ai (33) 
mediante el método de Rietveld (15)
Todas las fases obtenidas en el margen de composiciôn 
BaFeOg 80-2 65' este tipo de simetria. En la tabla IV-VII
se recogen los parâmetros refinados de todas estas fases y en la 
figura IV.33 la variaciôn de estos con la composiciôn.
Al aumentar la cantidad de Fe^^,los parâmetros disminuyen como 
consecuencia del menor radio iônico del Fe^^ en relaciôn con el 




TABLA IV,7. Valores de los pardmetros refinados para los
materiales de simetria hexagonal tipo 6H.
Fôrmula a = b (A) (A)
BaFeO^ 7 g 5. 680 0.004 13.93 ± 0.01
BaFe02 ?g 5.682 t 0.002 13.95 « 0.01
BaFeOj 7 3 5.685 t 0.005 13.96 t 0. 01
BaFeOj gg 5.689 ± 0.006 13.96 t 0.01
5.689 ± 0.002 13.96 t 0.01
65 5.690 t 0.004 13.97 i 0.02
B^"°2.64 5.690 ± 0.002 13.98 t 0.01






Fleura XV.93. Variaciôn de los pardaetros 3 y C con la 
oomposicidn para las auestras de simetria
hexagonal tipo AH.
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En las figuras IV.34 a y b se representan los diagramas de 
difracciôn de rayos X de las fases BaFeOg y BaFeOg g^ 
respectivamente. Comparândolos con el obtenido para el de una 
fase de simetria hexagonal tipo 6H> podemos observer dos claras 
diferencias :
1. Ensanchamiento de los picos
2. Aumento de las intensidades relatives de las reflexiones 
que corresponderian a una perovskita cûbica (sefialadas en 
figura IV.34 con una flécha) en relaciôn con el resto de 
los mdximos de difracciôn.
Estas diferencias pueden apreciarse mas claramente en la 
figura IV.35. En la figura IV.35.a se represents el diagrama de 
difracciôn correspondiente a la fase hexagonal tipo 6H de 
compos iciôn BaFeO^ ( secuencia de capas ABCACBA) , calculado
por el método de Rietveld (15). En la IV.35.b, el correspondiente 
a una hipotética perovskita cûbica BaFeOg igualmente calculado 
por el método de Rietveld (15) y en la figura IV.35.o el diagrams 
obtenido experimentalmente para la fase de composiciôn BaFeOg gQ.
J50 40 30 20 2 9
Figura IV.34. Diagrams de difraccidn de Rayos X correspondientes 






Figura IV.38. a. Diagrama da difraccido da Rayoa X calculado 
por al adtodo da Biatvald para BaFaOg da 
aimatria haxagonal tipo SB . 
b. Diagrama da difraccido da Rayoa X obtanido 
axparimantalmanta para al matarial BaFaOg 
o. Diagrama da difraccido da Rayoa X calculado 
por al método da Riatvald para BaFaOg da 
aimatria cObica.
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Podemos observar que esta fase présenta un diagrama de 
difracciôn de rayos X mas prôximo al de la fase cûbica que al de 
la fase hexagonal. Esto parece indicar que la disminuciôn en la 
concentracidn de Fe^ *^  da lugar a estructuras donde el tipo de 
empaquetamiento es mayoritariamente cùbico. La comparacidn de los 
diagramas de difracciôn nos lleva a formuler las siguientes 
hipdtesis :
- Las nuevas fases BaFeOg 0q_2 64 nuevos tipos
hexagonales donde el numéro de capas AOg empaquetadas oùbic&mente 
es superior a las que lo hacen de forma hexagonal.
- Las fases de composicion BaFeOg gg estdn formadas por
mezcla de una fase hexagonal 6H con otra fase cûbica de tal forma 
que la composiciôn media résultante sea, segûn el caso, BaFeOg gQ
o BaFeOg 65-
Con el fin de confirmer cual de estas hipdtesis es cierta, 
fue necesario realizar un estudio por difracciôn de electrones y 
microscopia electrônica; estos resultados serdn discutidos 
posteriormente.
Al disminuir la cantidad de Fe^^, y para una fase de 
compos iciôn BaFeOg g .y, figura IV. 36, se obtiene un diagrama de 
difracciôn de Rayos X muy prôximo al obtenido para la fase de 
composiciôn BaFeOg gQ, donde aûn no toda la fase hexagonal ha 
desaparecido. . Aunque de forma aproximada, esta fase podria 
presenter simetria cûbica con un pardmetro aproximado a = 4.09 A, 
por lo que el empaquetamiento de las capas AOg en esta fase debe 
ser cûbico.
A temperaturas algo mas elevadas, del orden de 900*C,
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obtenemos una fase de composiciôn BaFeOg gg , representada en la 
figura IV.37 , que fue descrita anteriormente por M. Zanne (12) 
en el sistema tetragonal con parâmetros a = 8.20 A , c = 7.90 A.
Al aumentar la temperatura, se obtienen los diagramas de 
difracciôn de rayos X de las figuras IV.38.a, b y c que 
corresponden respectivamente a muestras de composiciôn BaFeOg g^> 
BaFeOg g2 Y BaFeOg g^^ (f 10. 0 1). Es importante sefialar que en 
estos mdrgenes de composiciôn (BaFeOg g_g j+gJ* reproducibilida 
de los resultados, es muy dificil. Teniendo en cuenta que tante 
el método de preparaciôn como la temperatura y el tiempo de 
recocido son fijos, parece que la velocidad de enfriamiento es 
critica en las condiciones de preparaciôn de estos materiales, de 
tal forma que pequeAas variaciones en la misma, dan lugar a 
muestras con diferentes diagramas de difracciôn de rayos X 
manteniéndose su composiciôn précticamente constante. Asi, en la 
figura IV.39, representamos los diferentes resultados obtenidos 
a la temperatura de 900*C para una fase cuya composiciôn 
analizada era siempre BaFeOg gg. Como consecuencia de ésto, y 
del propio aspecto de los diagramas de difracciôn de rayos X 
(méximos de difracciôn anchos y poco resueltos) en el intervale 
comprendido entre BaFeOg g g 5+^» los resultados de rayos X no 
son suficientes para poder determiner sin ambigüedad la simetria 
de estas fases. Sin embargo, parece claro que en todo este margen 
de compcsiciôn el tipo de empaquetamiento es fundamentalmente 
cûbico. Asi, todos los diagramas parecen derivar del cûbico de la 
perovskita, habiendo desaparecido, desde la composiciôn BaFeOg g^ 





Figura IV.37. Diagrama de difraccldn de Rayoa X correspondiente al
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Fleura ZV.38. Diagramas de dlfraccidn de Rayos X correspondlentes 
a los materiales a.BaFeOg b.BaFeOg gg'
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Figura IV.39. Diagramas de difracciôn de Rayos X correspondientes al 
material BaFeOg obtenidos en distintas slntesis.
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De acuerdo con el conjunto de estos resultados el diagrama 
de fases que se obtiene, segûn nuestro método de sintesis, puede 






C : empaquetamiento de las capas AOg fundcuoentalmente cûbico
Lo que nos permite dividir . de acuerdo con los datos de 
rayos X, el sistema en très partes principales :
* BaFeOg ^^-2 87 ' ^ i=*trfa hexagonal 12-H
* BaFeOg go_2 65 ' simetria 6H-Hexagonal
* BaFeOg g_g : empaquetamiento fundamenta1mente cûbico
IV. 4.2. BaFsOg gg_g 9 7  '• Simetria Hexagonal tipo 12-H
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SIMETRIA HEXAGONAL TIPO 12 H
La secuencia de las capas AOg del tipo estructural 12-H. fue 
inicialmente descrita por R. Ward (35) como formada por dos pares 
de capas empaquetadas cübicamente entre pares de capas con
empaquetamiento hexagonal compacto. En 1969, C. Chamberland (36), 
describiô la estructura del compuesto BaCrOg, preparada con alta 
prèsion de oxigeno, de tipo 12-H, como cadenas de très octaèdres 
compartiendo caras unidas por octaedros que comparten los
vértices a lo largo del eje c.
En 1971 M. Zanne si al (37) trabajando con presiones de
oxigeno variables. obtuvieron fases BaFeOg_y metaestables,
isoestructurales con BaCrOg 12-H, de secuencia de apilamiento (hhcc)g. 
De este modo, y considerando como posible grupo de espacio el R3m
situaron los Atomos de bario, hierro y oxigeno en las
posiciones idéales de acuerdo con este tipo de empaquetamiento 
como veremos posteriormente.
T. Ichida (28) obtuvo, en la descomposiciôn del material 
BaFeOg, en un amplio margen de composiciôn, fases BaFeOg^ con 
simetria tetragonal. Sin embargo las distancias interp1anares 
dadas por estos autores para la fase de composiciôn BaFeOg gQ de 
simetria tetragonal, son las mismas que las obtenidas por M. 
Zanne (37) para el material BaFeOg ^q de simetria hexagonal tipo 
12-H; ésto, junto con las condiciones de preparaciôn ( ambas han 
sido preparadas en atmôsfera de oxigeno), sugiere que se trata de 
los mismos materiales.
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Por otro lado, y a pesar de que algunos autores (38)
afirman haber crecido cristales de estas fases, ningûn estudio 
de la estructura de las mismas ha sido publicado con
posterioridad al de M. Zanne gt al (37). Por ello, y con objeto 
de afinar este modelo estructural, hemos confirmado la simetria 
y la celda unidad del material BaFeOg gg por difracciôn de 
electrones y por microscopia electrônica y aplicado el método de 
Rietveld, a partir de datos de difracciôn de rayos X, al
afinamiento de la estructura.
IV.4.2.1. DIFRACCION DE ELECTRONES Y MICROSCOPIA ELECTRONICA
Antes de iniciar este estudio, creemos conveniente insistir 
en el diferente tipo de empaquetamiento de las llamadas 
perovskitas hexagonales y la perovskita cûbica. En la Perovskita, 
la secuencia que se obtiene en la direcciôn [111 ]^ , es decir, la 
direcciôn del apilamiento de las capas, es ABCABC..., ésto es, la 
propia de un empaquetamiento cûbico. Por el contrario, en las 
perovskitas hexagonales, el empaquetamiento de las capas AOg, a 
lo largo de esta direcciôn es, o bien toda hexagonal, ABABA..., o 
una mezcla de hexagonal y cûbico como el caso que nos ocupa.
Por esta razôn, la celda cûbica perovskita no puede 
considerarse, de una forma rigurosa, una subestructura de las 
perovskitas hexagonales, éstas ûltimas con un factor de Goldsmith 
mayor que uno. Sin embargo, en el estudio por difracciôn de 
electrones, es ûtil establecer las relaciones geométricas entre 
ambas celdas por lo que, inicialmente, estudiaremos la relaciôn
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entre la celda cûbica perovskita y la tipo 12-H.
En las figuras IV.40 y IV.41, mostramos los diagramas de 
difracciôn de electrones de la muestra de composiciôn nominal 
BaFeOg gg a lo largo de los ejes de zona [001]^ y [010]^ 
respectivamente.
Estos resultados, ponen de manifiesto que sôlo 
las reflexiones -h+k+1 = 3n aparecen en los diagramas. Esto 
muestra la simetria romboédrica de este compuesto, anunciada 
inicialmente por M. Zanne e£ ai aunque, por mayor simplicidad, 
seguiremos describiendo la celda en el sistema hexagonal.
La relaciôn entre la celda 12-H y la cûbica perovskita, es 
de la forma siguiente:
<  = 1/3 [211]*
<  = 1/3 C21Î]* 
cj = 1/12 [lïï]!





Teniendo en cuenta que si [A] = M [B] , [A] = (M ) 
la relaciôn entre ambas celdas directas vendrA dada por :





la relaciôn entre los parâmetros:
a. = a + 0 + C ; b. s J2 ah c c h c
b. = 0 + b _ c ; a. = 4f2 a_h c c h c
% = - 4b, - 45, ,■ % « 4J3 a^
La relaciôn entre ambas celdas real y reciproca se 
représenta en la figura IV.42 a y b respectivamente.
Figura IV.40. Diagrama de difracciôn de electrones correspond i ente 
al material BaFeOg gg- Eje de zona [001 ]^ .
Figura IV.41. Diagrama de difracciôn de electrones correspondiente






Figura IV.42. a. Represen'taciôn eaquendtica de la relaciôn entre 
la celda reciproca hexagonal y pseudocdbica. 
b. Relaciôn entre ambas celdas reales.
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Microscopia Electrônica
Los politipos hexagonales en los que la estructura esta 
relacionada con la de la perovskita, han sido estudiados 
principalmente por A. Jacobson y H. Hutchison. Cuando los 
cristales se orientan perpend i eu1armante a la direcciôn [100 ]^ , 
las posiciones de los cationes A y, especialmente las del bario, 
aparecen en lineas oscuras. De este modo, se ha obtenido la 
secuencia de las capas AOg de varias fases taies como BaCoOg 
BaFeOg ,g (33), Ba^TagLiO^g (40), etc... todas allas con 
mezclas de empaquetamientos cübicos y hexagonales.
V. Caignaert (41), afirma que cada cambio de pendiente de 
estas lineas oscuras puede atribuirse a la presencia de un piano
hexagonal h: de este modo, estudia por microscopia electrônica el
sistema Ba-Fe-Mn-0.
En la figura IV.43, se observa la imagen a lo largo de la 
direcciôn [100 ]^  ^ correspondiente al material de composiciôn 
BaFeOg gg de simetria hexagonal tipo 12-H y, aunque
intuitivamente, esta imagen podria ajustarse al modelo 
estructural propuesto por M. Zanne, es decir, dos capas AOg 
empaquetadas cübicamente entre pares de capas con empaquetamiento 
hexagonal, es necesario una mayor resoluciôn y el cdlculo
coreespondiente para poder llegar a una conclusiôn de este tipo.
/
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IV.4.2.2. Aplioaciôn del METODO DE RIETVELD a los datos obtenidos 
por DIFRACCION DE RAYOS X para el afinamiento de la estructura 
del material BaFeOg gg
En primer lugar, realizamos el afinamiento de la estructura 
del material BaFeO^ gg con simetria romboédrica tipo 12-H, en el 
grupo de espacio R3m. Las posiciones atômicas dadas por 
M. Zanne (37), recogidas en la tabla IV-VIII, fueron utilizadas 
como parâmetros estructurales iniciales en nuestro afinamiento.
La figura IV.44, muestra el difractograma experimental (e) y 
calculado (linea continua) con el modelo propuesto. Las barras 
seüalan la posicidn de las reflexiones de Bragg, y la curva 
inferior représenta la diferencia entre  ^ y y
En la tabla IV-IX se recogen los resultados del afinamientc 
asi como los valores de los indices de acuerdo obtenidos con este 
modelo.
TABLA IV-VIII. Coordenadas fraccionadas iniciales propuestas por 
Zanne si ai (37) en el grupo de espacio R3m.
ATOMO X y a
Bal 0 0 G
Ba2 0 0 -1/6
Ba3 0 0 5/12
Fel 0 0 1/8
Fe2 0 0 5/24
Fe3 0 0 7/24
01 1/2 0 0
02 1/6 -1/6 1/6
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TABLA IV-XI. Resultados obtenidos en el afinamiento de la
estructura del material BaFeOg gg en el
grupo de espacio R3m.
ATOMO X y z
Bal 0 0 0
Ba2 0 0 -0.1714(4)
Ba3 0 0 0.4237(2)
Fel 0 0 0.1080(8)
Fe2 0 0 0.206(1)
Fe3 0 0 0.294(1)
01 0.5 0 0
02 0.196(4) -0.196(4) 0.159(1)
03 -0.142(2) 0.142(2) 0.245(1)
- ParAmetros de oelda : a = 5.6913(3) A ; c = 27.974(2) A .
- Factor de escala : 0.936 10 ^(10 )^
- u = 0.24(2)
- V = -0.139(2)
- w = 0.036(2)
- 29^ = 0.046(1)•
- = 14.33
P
- Rw_ = 19.81
P
- Kg = 10.4
- Rp = 8.26
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Los valores obtenidos de los indices de acuerdo y Rg, 
entran dentro de los limites de los valores considerados 
correctes en este tipo de afinamiento. Sin embargo, el cdlculo de 
las distancias entre âtomos muestra que la del Fe2-Ba2, de 
coordenadas atômicas (0 0 0.171) y (0 0 0.206) respectivamente, 
es de 0.973 A, extremadamente pequena si tenemos en cuenta que el 
valor del radio iônico del bario es de 1.61 A (34); en este tipo 
de compuestos la distancia entre estos àtomos d^  ^p^, es del 
orden de 3.3 A (34).
Estos resultados nos condujeron a buscar otro grupo de 
espacio que pudiera describir este compuesto y que présentera las 
extinciones sistemdticas observedas en el mismo. Este afinamiento 
ha sido relizado en el grupo especial no centresimétrico, y de 
menor simetria que el anterior, R3m. En este caso, el nümero 
de âtomos en la unidad de celda asimétrica es mayor que en el 
caso anterior (15) y, consecuentemente, aumenta el numéro de 
parâmetros a afinar. En la tabla IV-X , recogemos los valores 
iniciales de las coordenadas atômicas en este afinamiento :
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TABLA IV-X Posiciones atômicas utilizadas en el afinamiento
de la estructura del material BaFeOg gg en el
grupo de espacio R3m.
ATOMO X y a
Bal 0 0 0
Ba2 0 0 0.8343
Ba3 0 0 0.4252
Ba4 0 0 0. 5804
Fel 0 0 0.1176
Fe2 0 0 0.2058
Fe3 0 0 0.3062
Fe4 0 0 0.7135
01 0 . 166 -0.166 0.3411
02 0 . 166 -0.166 0.1774
03 -0.166 0 . 166 0.0944
04 -0.166 0 . 166 0.2642
Con estas coordenadas iniciales, realizamos <un primer ajuste
de la estructura aplicando el método de Rietveld a los datos de
difracciôn de rayes X sin considerar ninguna restricciôn. Los
valores de los parâmetros afinados se recogen en la tabla IV--XI.
El espectro de difracciôn de rayos X experimental y calculado con
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TABLA IV.XI. Resultados obtenidos en el afinamiento de la
en elestructura  del m ateria l BaFe02 93
ATOMO




Bal 0 0 0
Ba2 0 0 0 .8353(5 )
Ba3 0 0 0 .4280(3 )
Ba4 0 0 0 .5815(5 )
Fel 0 0 0. 117(1)
Fe2 0 0 0 .204 (1 )
Fe3 0 0 0 .305 (1 )
Fe4 0 0 0 .713 (1 )
01 0. 152(8) -0 .1 5 2 (8 ) 0 .342 (1 )
02 0. 171(5) -0 .1 7 1 (5 ) 0 .171 (2 )
03 -0 .2 0 3 (5 ) 0 .203 (5 ) 0 .094 (1 )
04 -0 .1 4 8 (5 ) 0. 148(5) 0 .255 (2 )
Parâmetros de oelda a = 5 .6915(5) A ; c = 27. 981(1) A
Faotor de esoala : 0 .334 (3 ) 10 ^ 
Taotor de tem perature : 0 .417 (3 ) 
lu = 0 .213 (1 ) ; V = -0 .1 2 1 (1 ) ; w =: 0 .033 (3 )
20^ = 0 .0 5 2 (2 )*
Indioes de aouerdo : R  ^ = 13.90 ; »wp = 18 07
Rg — 8 .59 Rp — 8 • 59
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Este afinamiento nos conduce a una estructura poco regular 
que se présenta en la figura IV.46 en la que algunos de los 
octaedros de los âtomos de hierro estarian fuertemente 
dis tors ion ados con x-especto a otros. Un segundo afinamiento, fue 
realizado imponiendo ciertas restricciones en los parâmetros de 
posicidn de tal forma que se eliminara la distorsiôn de los 
octaedros producida euando todos estos se liberan. Estas 
ligaduras vienen reflejadas en la tabla IV-XII en la que también 
recogemos los resultados del afinamiento. Los indices de acuerdo 
son, en este caso, algo inferiores a los anteriores. El espectro 
de difracciôn de rayes X experimental y calculado a partir de este 
modelo, se représenta en la figura IV.47.
FIGURA IV.40 Modelo estructural del material BaFeOg 
(grupo de espacio R3m)
TABLA IV.XII. Resultados obtenidos en el afinamiento de la
estructura del material BaFeOg gg en el
grupo de espacio R3m.
ATOMO X y 8
Bal 0 0 0
Ba2 0 0 0. 8396(8)
Ba3 0 0 0.4259(3)
Ba4 0 0 0.5854(8)
Fel 0 0 0. 123(1)
Fe2 0 0 0.207(1)
Fe3 0 0 0.310(1)
Fe4 0 0 0.710(1)
01 0. 178(2) -0.178(2) 0.337(4)
02 0.178(2) -0.178(2) 0. 176(1)
03 -0.178(2) 0.178(2) 0.090(1)
04 -0.178(1) 0. 178(1) 0.263(1)
R estricciones : x (01) = x(0 2 ) = X (03) = X (04)
-  Parâmetros de celda a = 5.6915(4) A ; c = 27.983(1) A
-  Factor de escala : 0.323(3) 10 ^
-  Factor de tem perature : 0.417(3)
- u = 0.099(1) ; V  = -0.052(1) ; w = 0 .021(2 )
- 26^ = 0.054(1)'
- Indices de acuerdo : Rp = 12.90 ; Rwp = 17.87













La estructura, representada en la figura IV. 48, es mucho mas 
5 imétrica que en el caso anterior y todos los octaedros son 
Iguales entre si. En la figura IV. 49 se représenta el entomo de 
los âtomos de hierro.
FIGURA IV.48. Modelo estructural correspondiente al material 
BaFeOg gg en el grupo de espacio R3m considerando 









Tlgurm XV. 49. Representaciàn grâfica del entomo de los âtomos de 
Fe para el material BaFeOg gg (grupo de espacio R3m)
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Estos resultados indican que existen ciertas diferencias en 
los poliedros de coordinacidn del hierro. El Fe4 se encuentra 
centrado en un octaedro de oxigenos (01 y 03) que comparte los 
vértices con otros 6 octaedros. Las 6 distancias Fe-0 son del 
mismo orden de las observadas en otros compuestos de este tipo (42 
Por el contrario, los Fe 1, 2 y 3 estân desplazados del centro de 
poliedro, con très distancias cortas Fel-03, Fe2-02 y Fe3-01 y
très mas largas Fel-02, Fel-04 y Fe3-04 que dan lugar a una 
distancia Fel-Fel en octaedros que comparten las caras, mas corta 
que otra Fe2-Fe3.
Es importante seflalar que, a pesar de obtener unos 
resultados aceptables en cuanto a los Indices de acuerdo 
encontrados, la informaciôn estructural no es suficientemente 
précisa. El pequeKo factor de difusidn del oxlgeno con respecto 
al del bario o el hierro, dificulta su afinamiento lo que 
repercute en la exactitud de los resultados y se refleja en un 
error elevado en las coordenadas y distancias interatdmicas.
Mediante este método, podemos, sin embargo, confirmar la 
secuencia de capas propuesto por M. Zanne (37) y describir la 
simetria de este material en el grupo no centrosimétrico R3m.
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IV .4 .2 .3 . PBOPIEDADSS MAGNSTICAS
La medida de la susceptibilidad magnetica del material 
BafeOg gg, tanto en el magnetômetro como en la balanza magnética, 
se ha realizado en el intervalo de temperatures comprendido 
entre 4 y 600 K.
En la figura IV.50 représentâmes la variaciôn de la inversa de 
la susceptibilidad molar, X ’ con la temperature.
A bajas temperaturas (figura IV.50.b) existe una débil 
componente ferromagnética (" 4.10 que desaparece a 280 K. En
este punto, se observa ademâs un mâximo de la susceptibilidad 
magnética , lo que nos sugiere que se trata de la temperatura de 
orden de este material. Esto confirma resultados anteriores 
obtenidos por M. Zanne (12) y T. Takeda (43), que encontraban 
temperaturas de orden de 250 y 270 K,respectivamente.
Por encima de esta temperatura, el material présenta un 
comportamiento paramagnético de Curie-Weiss con una constante 
molar de Curie, C^, de 0.75 uem(CGS). La temperatura 
paramagnética de Curie, 0^, es grande y positiva (‘"270 K),
caracteristica de fuertes interacciones ferromagnéticas.
El valor tan pequefio de la constante de Curie, sôlo puede 
explicarse por la presencia de Fe^^ y Fe^* de bajo espin 
(Cj^teor ~ 0-88 uem (CGS) ). Esta hipdtesis séria, sin embargo, 
contradictoria con el valor tan elevado encontrado para la 
temperatura de orden.
Efectivamente, el valor de la temperatura de orden y de la 
susceptibilidad (X'^ ^ 1500 uem ), permitiria suponer la
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participaoion de un elevado nümero de eleetrones a las 
interacciones magnéticas lo que parece indicar que al mènes parte 
de los iones se encuentren en alto espin.
Estudios complementarios por difracciôn de neutrones, son 








Flgur* V.90. a. V&riaciOn téralca de la inversa de la susceptibilidad 
molar para el material BaFeOg gg. 
b. Variacidn térmica del memento magndtioo para el 
material BaFeOg gg.
IV.4.3. BaFeOg gg_g : Simetria hexagonal tipo 6H
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IV .4 .3 .1 . DIFRACCION DE BLICTRONSS Y MICROSCOPIA ELECTRONICA
De la misma forma que en las fases con simetria hexagonal 
tipo 12H. estudiaremos inicialmente la relaciôn entre la celda 
cübica perovskita y la hexagonal 6H.
En las figuras IV.51 y IV.52 aparecen los diagramas de 
difracciôn de electrones de la muestra de composiciôn nominal 
BaFeOg a lo largo de las direcciones [Olî]^ // [100]^ y [lîî]^
// [001]j.^ .
Podemos observar una multiplioidad de orden seis a lo largo 
de la direcciôn (lïî]^ y otras dos de orden très en las 
direcciones (211)^^ y (121)^. De este modo, la celda reciproca 
que, en funciôn de la pseudocelda cübica, podemos obtener para la 
fase de simetria hexagonal tipo 6H, es la siguiente:
<  = 1/3 C211]*
<  = 1/3 C12Î]*
«h = 1/6 [lïî]*
Podemos, pues, expresar matricialmente la relaciôn entre ambas 






Teniendo en cuenta que si [a*]^ = M Ca*]^




= j 0 1 î X [a]^
[ 2  2 2 _
De donde podemos obtener :
^  = ^0 + ° " ^c : ^  a^
\  = 0 + : ~ ^2 a^
%  = - 2b^ - 2c^ ; c. » 2V3 a h
La relaciôn entre ambas celdas, reciproca y directs hexagona 
con la perovskita cübica, se représenta en la figura IV.53.a y b.
En la figura IV.54 représentâmes la celda tipo 6H-hexagonal 
a lo largo de la direcciôn [lïî]^ . Podemos observar que a lo 
largo del eje se suceden pares de octaedros girados unos con 
respecto a otros 180* y separados entre si por una capa cübica. 
Esto explica la superestructura de orden 6 encontrada en esta 
direcciôn.
Por otro lado, y como représentâmes en la figura IV.55 la 
direcciôn ®211c corresponde a la distancia entre los pianos 
hexagonales (100 )^ , de la misma forma , la g^^^g séria la 
correspondiente a los pianos (010)^. En la figura IV,56, 
représentâmes la celda tipo 6H a lo largo de la direcciôn [0 0 1]^ 
pudiendose observar una sucesion de très octaedros diferentes a 
lo largo de la direcciôn ^2110 explica la superestructura
de orden 3 a lo largo de esta direcciôn.
Figura IV.81. Diagrama de difracciôn de electrones correspondiente 
al material BaFeOg ^q. Eje de zona [010 ]^ .
"Igura IV.82. Diagrama de difracciôn de electrones correspondiente 
al material BaFeO^ j q . Eje de zona [001]^.
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Figura IV.53. a. Representaciàn esquem&tica de la relaciôn entre
la celda reciproca hexagonal 6H y la pseudocübica. 






Figura IV.54. Modelo estructural tipo 6H-
211
}---
Figura IV.00. Representaciàn grgfica de la equivalencia entre las 
distancias (100)^ y (211)^: d^^^^ = 1/2
V ~
Figura IV.58. Representacidn esquemdtica del piano (ab) del tipo 
estructural 6K.
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Como hemos indicado anteriormente, los resultados de
difraceion de rayos X indican que estos materiales presentan una 
simetria 6H-hexagonal sin observarse, en todo el rango de
composicicn, ninguna diferencia con los diagramas de difracciôn 
de rayos X del material estequiométrico BaTiOg. De igual modo un 
estudio comparative de estos materiales y el titanato de bario,ha 
sido realizado por microscopia electronica. En la figura IV.57 a 
y b se muestran los diagramas de difracciôn de electrones a lo 
largo del eje de zona [010]^ y las imàgenes correspondientes de 
los materiales BaFeOg y BaTiO^ respectivamente, pudiendo
observarse que no existe ninguna diferencia entre ambos. Teniendo 
en cuenta que el material BaTiOg es estequiométrico y el BaFeOg yg
présenta un 9% de vacantes, podemos piantear dos hipôtesis :
1. El orden de la vacantes no modifica la celda unidad 
hexagonal SH ■
2. Las vacantes estdn al azar o bien ordenadas a corta 
distancia de forma que este orden no puede ser observado por 
microscopia electronica.
Figura IV. 57. Diagramas de difracciôn de electrones y micrograflas 
correspondientes; eje de zona [010]^ para les 
materiales: a. BaFeO^ ; b. BaTiO^.
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En las figuras IV.58 y IV.59 représentâmes las imagenes 
correspondientes a los materiales BaFeOg jq y BaFeOg a lo 
largo del eje de zona [010]^ Si bien los diagramas de difracciôn 
de electrones son idénticos y similares al obtenido para la fase 
BaTiOg, las imagenes son diferentes. Efectivamente, aunque el 
material BaFeOg esta aparentemente ordenado, la fase BaFeOg yQ 
présenta faltas de apilamiento a lo largo de todo el cristal, 
apareciendo pianos separados entre si por 4 A y formando un 
éngulo de "55* con los pianos [001]^ que corresponden a una 
subestructura cûbica. Ya que ambas muestras ban sido preparadas 
con tiempos de recocido idénticos , esta diferencia encontrada no 
parece asociada al mayor o mener orden del material, sino a la 
diferente composicidn del mismo. Este parece indicar, como ya se 
observaba en los dates de difracciôn de rayes X, que al disminuir 
la cantidad de Fe^*, el empaquetamiento tiende a ser cübico. 
Suponiendo que la composiciôn de la fase ordenada es prôxima a 
BaFeOg y^, en estos dominies la composiciôn debe ser menor 
obteniendose una composiciôn media BaFeOg yQ-
Figura IV.66. Micrografîa correspondiente al material BaFeOg 
Eje de zona [010]^.
Figura IV.59. Micrografîa correspondiente ai material BafeOg 
Eje de zona [010]^.
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IV.4.3.2. ESPECTROSCOPIA MOSSBAÜER
Ereparacidn de los materiales 
Las muestras BaFeOg_y ban sido preparadas por reaccidn en 
estado solido de una mescla estequiométrica de e-Fe^Og, o-^'^FCgO., 
y BaOg
En la tabla IV-XIII se recogen las temperaturas de reaccidn 
as i como la compos icion de los materiales obtenida por anàlisis 
quimico.





B a F e 0 2 _ 7 2
BaFe02_64
* Se subid la temperatura muy lentamente hasta 900 *C con 
objeto de evitar la formacidn de impurezas en estos materiales.
Resultados obtenidos
En la figura IV.60 représentâmes el espectro Mdssbauer 
obtenido para la fase de composicidn BaFe02 ^2 ^ la temperatura 
ambiente,293 K (a), y a la del helio liquide, 4.2 K (b).
A 293 K, el espectro es el caracteristico de un compuesto 
paramagnético formado por una banda ancha no simétrica lo que 
indica la presencia de distintos tipos de hierro. A baja 
temperatura, se obtiene el espectro caracteristioo de un material 











El afinamiênto del espect.ro ha sido reallzado considerando 
dos posiciones para el Fe (sitio 1 y sitio 2). Para la obtenciôn 
de un buen ajuste,se ha introducido una distribuciôn de campo 
hiperfino a baja temperatura o, a temperatura ambiente, un 
desdoblamiento cuadrupolar ( ) ■ El ajuste ha sido realizado 
considerando un desplazamiento isomérico {£) fijo para cada uno 
de los sitios encontrados. De igual modo, se ha considerado un 
factor de retroceso (f) igual a 1 , con lo que el ârea de los 
picos es proporcional a la cantidad de hierro en cada sitio 
diferente.
El mejor afinamiênto ha sido obtenido con los siguientes 
parâmetros :
T = 293 K





H (te s la ) %
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Interpretaciôn 4g log re§
SITIO 1 A temperatura ambiente, el valor obtenido del 
desplazamiento isomérico, 0.40 mm s *, es caracteristico del Fe 
en coordinacion octaédrica. Efectivamente F. Menil (44) asigna 
a este ion en estado de coordinacion VI, valores de £ 
comprendidos entre 0.31 y 0.50 mm s ^. De igual modo J.C. 
Grenier gt ai (17,45) en el estudio de ôxidos de calcio y 
lantano, de formula general La^_2yCa2yFeO^_^, obtienen valores de 
£ entre 0.40 y 0.35 mm s  ^ y de campo hiperfino del orden de 55 
T. para el Fe^^ en coordinacion octaédrica. Por otro lado, y 
teniendo en cuenta la existencia de dos distribuciones de 
desplazamiento cuadrupolar( o de campo hiperfino a baja 
temperatura), parece indicar la existencia de dos entornos 
diferentes alrededor de los iones Fe^^. Por otro lado, la 
variaciôn del desplazamiento isomérico con la temperatura (tf(T)~ 
+0.11 mm/s) corresponde a una temperatura de Debye relativamente 
importante ( "" 500 K) caracteristica de enlaces covalentes fuertes 
en esta fase.
SITIO 2 El valor del desplazamiento quimico obtenido a 293 K, 
proximo a 0 mm/s, induce a pensar que el hierro esté en estado de 
oxidacidn +4 (44). Sin embargo, el valor del desplazamiento
obtenido a 4. 2 K (0.15 mm/s) es mucho menor que el encontrado 
para el Fe^* en la ferrita de estroncio, SrFeOg (46), considerado 
como Fe^^ de bajo espln en el que los electrones estàn 
des localizados. Por otro lado, es mas elevado que el del Fe^^
en la fase La^LiFeOg ( f - 0 . 35 mm s  ^) (47). El valor del
desplazamiento isomérico obtenido en el material BaFeOg para
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este sitio es muy proximo, si bien ligeramente inferior, al 
obtenido por G. Demazeau et âl (48) en Ba^ ^La^ ^Lig ^Fe^ 
(f=-0.10 mm s ^), recientemente estudiado, en cl que se ha 
demostrado que el Fe^^ esta en alto espin y en coordinacion 
octaédrica. El valor del campo hiperfino (28.1 T) es también del 
mismo orden. Esto nos lleva a pensar que en esta fase,el sitio 2 
corresponde a Fe^* de alto espin.
En simetrla 0^, el examen de los diagramas de Tanabe-Sugano, 
muestran que un idn d^ se estabiliza en configuracién de alto 
espin si la relacion D^/B es menor que 2.7 y en una de bajo
espin si esta relacion es mayor que 2.7. A partir de estos
diagramas y mediante algunas hipdtesis, G. Demazeau et âl (48),han 
establecido nuevos diagramas para simetrias mas bajas y han 
mostrado, por ejemplo, que la configuraciôn del Fe^* en alto
espin podrla estabilizarse en un entorno de oxigenos 
relativamente distorsionado en relaciôn al sitio octaédrico, 




dxy dyz dxz î . i  - L  A .
A .
dxy
.1. _1 dxz dyz
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criginando una distorsion de simetria . Esta distorsion puede
ser fâcilmente obtenida por la presencia de una vacante de 
oxigeno en el entorno inr/iediato del hierro;
O h c4V
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Por otro lado, el valor del desplazamiento quimico. 
ligeramente inferior al encontrado por Demazeau et ai (48) 
confirmaria una disminucion de la coordinacion (sitio [5]).
Conclusion
La interpretaciôn del espectro Mdssbauer, obtenido a baja 
temperatura, conduce a dos tipos de hierro de distinto grado de 
oxidacidn:
- : 59% alto espin
- Fe^^ : 41% alto espin en coordinacidn [5]
La composicidn obtenida de este modo
(BaFeg gg"^FeQ 705  ^ estd en buen acuerdo con los datos del
anàlisis quimico BaFeOg ,^ g.
Por otro lado, la composicidn global en oxigeno y la




dando una compos icidn media BaFeOg 7 ]^ -^
Esto nos permits coneluir que en estas fases la no
estequiometria està unida a la formacidn de sitios [5]
- 41% Fe"^ * en sitio [5] [Fe^'^Og
- 43% Fe^^ en sitio [6 ] [ Fe^'^Og]
- 16% Fe^ "^  en sitio [5] [Fe^^O„ .]
contrariamente a lo observado en fases del tipo (LaCa)FeOg_y o 
(LaSr)FeOg_y en las que la formacidn de vacantes da lugar a 
entornos tetraédricos (23,18).
Al aumentar la temperatura el desplazamiento quimico deberia 
aumentar (44). Por el contrario, en el Fe^^, éste aumenta de tal 
forma que el valor observado a temperatura
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ambiente es intermedio entre el valcr del Fe^^ (f=0.36-0.40mms ^) 
y el obtenido para el Fe*^  ^de alto espin (iS--0.25 ram s  ^) . Esto 
parece indicar que a temperatura ambiente el Fe^^ tendra los 
electrones localizados y tendremos una fracciôn de hierro de 
Valencia raixta en el que los electrones estaràn deslocalizados. 
Teniendo en cuenta la ccmposicion quimica, el grado de oxidacidn 
media es 3.82,es decir BaFe^ ^g^Fe^ 51 ^^^2 71’ comportamiento 
de esta fase es bastante diferente de las fases del tipo 
(La,Ca)FeOg_y o (La,Sr)FeOg_y.
En la figura IV.61 se représenta el espectro Mdssbauer, 
obtenido a 293 K, para la fase de compos icidn nominal BaFeOg gg, 
mostrando claramente la existencia de dos fases; pueden 
observarse simultaneamente, los espectros de resonancia Müssbauer 
correspondientes a una fase magnéticamente ordenada a temperatura 
ambiente (probablemente BaFeOg ^q ). y otra correspond i ente a
una fase paramagnética de tipo hexagonal 6H.
Este resultado confirma, como ya se preveîa a partir de
los datos de difracciôn de rayos X, que el limite inferior de
las fases de simetria hexagonal tipo 6H, es prdximo a 
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DISCUSION DE LOS RESULTADOS
De los resultados obtenidos hasta ahora,podemos concluir:
a. De acuerdo con los datos de Microscopia 
electrdnica, la fase con ausencia de defectos 
extensos, parece tener una composicidn prdxima a 
BaFeOg 75 lo que supone el 50% de Fe^* y 50% de 
Fe^* correspondiente a la ausencia de un 
àtomo de oxigeno de ceuia 12).
b. El Fe'^ ,^ alto espin, està en coordinacidn [5] y 
el Fe^^ en coordinacidn octaédrica.
o. No se aprecia ninguna variacidn, ni en los 
diagramas de difraccidn de electrones ni en los 
de Rayos X en relacidn con la fase estequiométrica 
de simetria 6H. Esto indica que, o bien las 
vacantes estàn al azar o bien se ordenan 
mzmteniendo una oelda de simetria tipo 6H.
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Para obtener una composicidn media BaFeOg conservando una 
celda tipo 6H, sin orden que diera lugar a una superestructura en 
relacidn con la fase estequiométrica ABOg, podemos imaginer dos
tipos de soluciones :
1. Elegir una secuencia que permita obtener la misma celda
tipo 6H (hcchcc) de tal forma que las compos i c i ones de
los pianos h( e igualmente de los pianos o) no sean 
constantes.
2. Mantener la secuencia (hcc)g donde los pianos 
hexagonales,h (y de la misma forma los cùbicos,o) tengan 
idéntica composicidn.
La solucidn 1 conduce a una sucesidn de capas de
composicidn:




o ^ 3 - x
o ^°2 .5+x
h ^ 3 - x
0 S X  1 0.25
Para valores de x distintos de 0 y 0.25, podemos suponer un 
desorden de vacantes en el piano (ab) de tal forma que ninguna 
superestructura pudiese observarse. Sdlo se impone una 
restriccidn y es que nunca podremos tener vacantes en posiciones 
que originaran la existencia de tetraedros en la estructura.
Para x = 0.25, tendremos una sucesidn de pianos de idéntica 
composicidn AOg que veremos poster i ormente en la solucidn 2
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(pianos h y c de idéntica composicidn).
Para x = 0, la composicidn de las capas AOg séria de la 
forma siguiente:
b ^ 3
o ^ 2 .5
c AOg
h ^ 2 .5
o ^ 3
o ^ 2 .5
b ^ 3
En este caso podriamos, al igual que hicimos anteriormente, 
suponer las vacantes al azar con lo que ninguna superestructura 
con respecte a la fase estequiométrica, podria ser observada 
(figura IV.62.a). Sin embargo, podemos también suponer las vacantes 
ordenadas (figura IV.62.b) de tal forma que las vacantes oxigeno se 
coloquen alternativamente en la direccidn [110]^ en cada capa 
AOg g. De este modo, si bien se obtiene una superestructura 
ortorrdmbica en el piano (ab) hexagonal, ésta puede no estar en 
desacuerdo con los diagramas de difraccidn de electrones 
encontrados ya que es, precisamente, la celda ortohexagonal de la 
celda hexagonal 6H
e # # o e # # o # # e #  
e # e # e  o # # # # # #
« )
• •
• o • • • o
• • • • • • •
• • • o • •
• • • • • •
• • o • • • o
b)
Fleura XV.62. Representaciones esquemàticas de una capa de àtoaos 
de composicidn AOg gQ :
a. Vacantes oxigeno al azar.
b. Vacantes oxigeno ordenadas.
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Segûn ésto, podemos considerar la posibilidad de una nueva celda 
ortorrdmbica en la que dos de los parâmetros estarian en las 
direcciones de los ejes y o^, y el tercero perpendicular a
ambos y paralelo a la direccidn [210]^ (équivalente a la [211]^). 
Efectivamente. si représentâmes los diagramas de difraccidn de 
electrones de las figuras IV.51 y 52 podemos asignar indices en 
ambos sistemas hexagonal y ortorrdmbico como se indica en las 
figuras IV.63.a y b. Por otro lado, las extinciones (hkl) se 
observan en el diagrama de electrones de la figura IV.64.a (eje 
de zona [OÏÎ]^ representado esquemàticamente en la figura IV.64.b
o • o e o
300p
o # 0 # o #
• 0 # 0
200p
o #
e o e o e o •
# o
lOOp
0 e o e








{ h o h ) , h = 2n 



















(h Où) ,, A = 2/r
(o kù) , k-2n
ihkû) , k-¥k-2n
Figura IV.63. Representaciones esquemàticas de los diagramas de
difraccidn de electrones de las figuras IV.51 y IV.52 :
a. Eje de zona [0 1 0]^ // [0 1 0 ]^ .
b. Eje de zona [001]^ // [00 1 ]^ .
2;ip
o # 0 •
0 • 0 • o
• o • 0 •





IgOo 0 a o
• & • o a
000
(h k ! ) . * + *  =  2/7
Figura IV.84. a. Diagrama de difracciôn de electrones correspondiente 
al material BaFeOg Eje de zona [Olï]^// [011]^.
b. Representaciôn esquemàtica del mismo.
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De acuerdo con el conjunto de extinciones observadas, los 
posibles grupôs de espacio para la nueva fase ortorrdmbica, son :
^222* ^mm2' ^mmm ^ ^mma
La relacidn entre las celdas reclprocas hexagonal y
ortorrdmbica, representada en la figura IV.65.a, es de la forma:





b% = 1/2 [120] 
[001]*
1/2 0 0 a
b ï/2 1 0 b
c 0 0 1 c
La relacidn entre ambas celdas directas , representada en la 




y la relacidn entre los parâmetros, 









La relacidn entre estos paramètres y los correspondientes a 
la celda cûbica es la siguiente:
= 2^0 * ^c "^ c : » J6 a^
^c = ^c - 0 ; b ^ ^2 â,. o c
=c = -*c ^ ^ c ^c ; Co ~ J3 a^
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Hasta ahora solo hemos considerado el caso mas general en el 
que la composiciôn de las capas empaquetadas cûbicamente (y de la 
misma forma las que lo hacen hexagonalmente) no fuera la misma 
dentro de la celda tipo 6H. Pasemos ahora a considérât la 
segunda solucidn en la que los pianos h y los c tengan idéntica 
composicidn en la celda unidad.
Para obtener una composicidn BaFeOg siempre manteniendo
la secuencia (hcc)g. es preciso resolver una ecuacidn del tipo
X = 1/2 (8.25 - y)
Podemos suponer, de acuerdo con trabajos anteriores 
realizados en sistemas similares (48,49), que la menor composicidn 
de las capas es AOg por consiguiente, los valores posibles de
X e y estarân comprendidos en el intervalo 2.5 1 x,y i 3.0 
Segûn ésto, de las numerosas soluciones posibles, las mas
sencillas son ;
A B C
h h ^°2.75 h ^2.5
o ^°2.625 c ^°2.75 C ^°2.875
c ^°2.625 0 ^°2.75 0 ^°2.875
h AOg h ^°2.75 h ^2.5
c ^°2.625 0 ^°2.75 0 ^°2.875
c ^°2.625 0 *°2.75 c ^°2.875
h AO3 h ^°2.75 h ^°2.5
La solucidn A , parece poco probable ya que conduce a una 
situacidn poco favorable energéticamente. Implicaria la
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existencia de vacantes oxigeno sôlo en las capas empaquetadas 
cûbicamente y no en las hexagonales. Teniendo en cuenta que las 
vacantes distorsionan la red de tal forma que tienden a dilatarla
y que en esta estructura las menores distancias Fe-0 y
lôgicamente Fe-Fe (49) son las correspondientes a los octaedros 
que comparten caras, la formacidn de las vacantes en estas capas 
disminuiria la repuisidn entre los àtomos dando lugar a
situaciones mas favorables energéticamente.
Los datos de que disponemos no nos permiten, sin embargo, 
elegir entre ninguna del resto de las hipdtesis planteadas. A 
pesar de ésto, conviens ahora recorder que la composicidn de las 
capas que se plantea en la ûltima hipdtesis , (capa
hexagonal AOg g, capa cûbica AOg 3 7 5) coincide con la obtenida 
por J. Jacobson (50) mediante la difraccidn de neutrones. 
(Hay que tener en cuenta que mediante esta técnica y aplicando el 
método de Rietveld (15) a estos datos, se puede ajuster el 
factor de ocupacidn del étomo de oxigeno en cada una de sus 
posiciones ( lo que, como ya hemos indicado anteriormente, no es 
posible a partir de resultados de difraccidn de rayos X ). Por 
ello, creemos probable que sea este el contenido de cada capa 
para la fase de composicidn BaFeOg .^ g. Sin embargo, la 
interpretacidn dada por estos autores (filas de vacantes oxigeno 
en la direccidn [110]^ no esta de acuerdo con nuestros resultados 
de Microscopia electrdnica (no se encuentran superestructuras con 
respecto a la celda cûbica) ni los de Espectroscopia Müssbauer 
(daria lugar a la formacidn de tetraedros y no de sitios V).
Manteniendo esta composicidn y con el fin de interpreter los
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resultados obtenidos tanto por difracciôn de electrones y 
microscopia electrônica como por espectroscopia Müssbauer, es 
necesario suponer las capas desordenadas. En las capas cübicas, 
de composicidn AOg 375» es razonable pensar que la pequefia 
concentracidn de las vacantes ( A O g ^  , y = 0.125) no conduzca a 
un orden en este piano. De la misma forma, el piano contiguo a 
este piano c ,de idéntica composicidn, tampoco estaria ordenado. 
Esto hace que el piano h, también contiguo a o pero de 
composicidn AOg g, no pueda presentar orden como consecuencia de 
la imposibilidad de obtener tetraedros que no han sido observados 
por la espectroscopia Müssbauer.
De esta forma se mantendria la celda tipo 6H sin ninguna 
variacidn en la misma con respecto al compuesto estequiométrico 
ABOg y con un 50 % de sitios [5] en la misma.
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IV.4.3.3. PROPIEDAOES MAGNETICAS
En la figura IV.66 représentâmes la variaciôn de la inversa 
de la susceptibilidad molar, X'^^, con la temperatura para el 
material de composicion nominal BaFeOg
Esta curva magnética, muestra la existencia de un mlnimo de 
la susceptibi1idad, ancho, en el intervalo de 50-60 K. Por debajo 
de 50 K, las curvas de imantacidn son caracteristicas de un 
compuesto antiferromagnético con una muy débil componente 
ferromagnética, (~ 10 ^ ^3 -^ Esto esté de acuerdo con los
resultados encontrados por espectroscopia Mdssbauer que indican, 
a bajas temperaturas, la presencia de un orden magnético.
En el dominio paramagnético, podemos ditinguir dos régiones :
- 50 K < T < 240 K : = 0.885 uem (CGS); 0 = -40 KM p
- 260 K < T < 350 K : = 1.32 uem (CGS); = -211 K
... Constante molar de Curie
9p... Temperatura paramagnética de Curie.
Contrarlamente a lo que indicébamos para el material BaFeOg gg, 
de simetria 12R, en esta fase las interacciones son negativas, de 
tipo antiferromagnético. Las constantes molares de Curie son 
también débiles. De acuerdo con los resultados encontrados por 
espectroscopia MOssbauer (Fe^^ alto espin y Fe^^ alto espin, con
una C^ teôrica de 3.77 uem), no es posible explicar de una forma 
razonable este resultado. Podemos imaginer una estructura 
magnética particular que conduciria a interacciones muy fuertes 
de tipo antiferromagnético entre octaèdres con vértices comunes, 
e interacciones muy débiles a través de los octaedros que
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corcparten caras o, si hay vacantes oxigeno, de pirimides cor. 
aristas comunes. En este caso (51), las interacciones Fe-O-Fe 
(d^-d^ o d^-d^) a 90*. pueden ser a la vez ferro y 
antiferromagnéticas dando finalmente un acoplamiento total 
bastante débil. Podemos suponer que la temperatura de orden de 
50-60 K, corresponderia a la desaparicion de estos acoplamientos, 
de tal forma que el dominio paramagnético observado, seria el 
principle de un dominio paramagnético al que llegariamos 
realmente a temperaturas mas elevadas como consecuencia de los 
fuertes acoplamientos antiferromagnéticos ; a este dominio le 
corresponderia una constante molar de Curie del orden de 
3.77 uem (CGS).
En este caso, también un estudio por difracciôn de neutrones 





La variaciôn de la conductividad eléctrica con la
temperatura sigue una ley exponencial; se trata de una
conductividad tërmicamente activada.
En la figura IV.67 se iwpresenta la variaciôn del 
logaritmo de la conductividad (c) con la inversa de la 
temperatura para el material BaFeOg El valor que se
obtiene de la energla de activaciôn es de 0.303 ev.
Estos resultados indican que el material BaFeOg yg es un
semiconductor eléctrico con un fuerte "gap".
r»
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ESTABZLIDAD TS8MICA DE LOS MATEBIALES
Estudiamos la estabilidad térmica de los materiales de 
simetria hexagonal tipo 12H y 6H porque, como veremos a 
continuaciôn, estdn Intimamente relacionados.
En la figura IV.68 representamos el andlisis térmico- 
gravimétrico, ATQ y tërmico diferencial, ATD del material 
BaFeOg gg realizado al aire entre 25 y 1200*C.
Entre 25 y 400*C el material es estable. A temperaturas 
superiores, se observa un efecto endotérmico entre 600 y 690*C cor. 
un màximo a 650*C, acompaAado de una pérdida graduai de masa 
(Am =-0.91%) , que corresponde al proceso de reduceidn
®‘^ ® ° 2 . 9 3 -------> BaFeOg 80-
Los resultados del estudio por difracciân de rayos X del 
material BaFeOg gg, a temperatura ambiente, 600 y 700*C, 
representados en la figura IV.69. muestran que el aumento de 
la temperatura conduce a la disminuciôn de las intensidades de 
los mëximos de difracciân caracteristicos de la fase de simetria 
hexagonal tipo 12H y la posible apariciân de los correspondientes 
a la fase tipo 6H.
Estos resultados parecen indicar que la reduceiân
BaFeOg gg ------> BaFeOg gg esté. acompaAada de un cambio
estructural del tipo 12H al 6H> Sin embargo, muchos de los 
méximos de difracciân de estas dos fases solapan, por ello, y con 
objeto de comprobar esta transiciân, la muestra original se tratâ 
hasta 650*C. El aumento de temperatura fue graduai y se congelé 
en una plaça de cobre desde 650*C a la temperatura ambiente
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El material obtenido, de composicion aproximada BaFeOg gg» 
présenta un diagrama de difracciân caracteristico de la simetria 
hexagonal tipo 6H.
Por otra parte, a temperaturas superiores a 690*C, en la 
curva del ATD. se observa un efecto endotérmico entre , 
aproximadamente, 700 y 900*C, acompanado de una pérdida 
graduai de masa (ém =-2.9%) que corresponde al proceso de
reducciôn BaFeOg gg -----> BaFeOg gg (^mteor =-2.87%). Los
dlagramas de difracciôn de rayos X a temperaturas de 800, y 
900*C, representados en las figura IV.70 , muestran un 
aumento de las intensidades que corresponderian a una fase 
de simetria cübica en relaciôn con el resto de los méximos de 
difracciân. A 950*C, el diagrama de difracciân que se obtiene, 
representado en la figura IV. 30 del apartado IV.3.6, es el que 
présenta la fase BaFeOg gg de alta temperatura. Esto indica
que el proceso de reduceiân BaFeOg gg -----> BaFeOg gg, viene
acompafiado de la transiciân estructural: simetria hexagonal
tipo 6H ---> simetria cübica BaFeOg g^ alta temperatura. Esta
transiciân debe ser lenta ya que no se observa ningün méximo 
pronunciado en la curva del ATD.
El proceso de enfriamiento de esta fase se ha discutido 
















Tlfytr» IV.63 Diagram*# da difraccidn da Rayo# X obtenidoa 






Figura IV.70. Dlagramas de difracciôn de Rayos X obtenidos a 800 
y 900*C para el material BaFeOg
IV.4.4. BftFe02_g_2_5+^
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IV.4.4.1. DIFRACCION DE SLSCTRONSS Y MICROSCOPIA ELECTRONICA
Como ya hemos indicado anteriormente, apartado IV.3, los 
datos obtenidos por difracciôn de rayos X no son suficientes para 
determiner la simetria de estas fases, por lo que es necesario un 
estudio por difracciôn de electrones y microscopia electrônica 
para determiner como se acomoda la no estequiometria en estos 
materiales.
La figura IV.71a corresponde al diagrama de difracciôn de 
electrones del material de composiciôn BaFeOg ^2 ^ largo del 
eje de zona [lîï]^, en el que pueden observerse distintos grupos 
de méximos de difracciôn. En la figura IV.71b aparece la imagen 
correspondiente a este diagrama. Pueden observarse dominios 
correspondientes a la fase BaFeOg de simetria monocllnica 
(distancia entre pianos d ~ 23 A), que intercrecen en la
direcciôn [110]^, con dominios que corresponden a una fase cuya 
distancia entre pianos es aproximadamente de 10 A. De acuerdo con 
ésto, podemos interpreter el diagrama de difracciôn de electrones 
anterior como el résultante de la superposiciôn de dos diagramas. 
Uno como el representado en la figura IV.25 del apartado IV.3, que 
corresponde a la fase de simetria ortorrômbica, observada en la 
descomposiciôn de la fase BaFeOg de simetria monoclinica, y 
otro que se représenta en la figura IV.72 correspondiente a la 
fase de simetria monoclinica observéndose en ambos casos, très 
dominios en las direcciôn [211]^ y équivalentes.
2 1 1 c  2 2 0 c
f #  #  f
,0 1 1 c •
X  23.4 A 10A
4#
, 23.4 A
'igura IV.71. a. Diagrama de difracciôn de electrones correspondiente 
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En la figura IV.73.a, se représenta el diagrama de difracciôn 
de electrones con eje de zona [lîï]^ para el material de 
composiciôn BaFeOg Podemos observer que todos los mâximos de
difracciôn corresponden a una fase de simetria ortorrômbica en 
dominios habiendo desaparecido los mâximos correspondientes a la 
fase de simetria monoclinica. En la figura IV.73.b, se muestra la 
imagen correspondiente a dicho diagrama de difracciôn, en la que 
pueden observarse los très dominios de la fase ortorrômbica 
formando ânguios de 60* de acuerdo con los pianos observadcs en 
las direcciones ^2110’ ®12îc ^ ®lÏ2c‘ ^irando alrededor del eje
ggiic nos encontramos con el diagrama de difracciôn de electrones 
de la figura IV.74 con eje de zona [Oll]^ en el que , debido a la 
orientaciôn de los très dominios,y como se observa en la 
representaciôn de este piano reciproco, en la figura IV.75, sôlo 
es posible ver la superestructura de orden 6 en una direcciôn 
[211],..
• it # 101. #112
Figura IV.73. a. Diagrama de difracciôn de electrones correspondiente 
al material BaFeOg Eje de zona [lïî]^.
b. Micrografia correspond iente.
Figura IV.74. Diagrama de difracciôn de electrones correspondiento
al material BafeOg g^. Eje de zona [Olî]^.
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Off
Figura IV.78. R«pres«ntaoi6n ••queoAtica dal piano raciproco (Olî)^ 
an al qua sa obsarva una ünica suparestruotura da 
ordan 6 an la diraecidn [211] .
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Por otra parte, muchos de estos cristales se encuentran 
maclados como se muestra en la figura IV.76.a que corresponde al 
mismo eje de zona [Olî]^. Este diagrama estd formado por dos 
conjuntos de méximos de difracciôn que se representan
esqueméticamente en la figura IV.76.b y c.
a. Uno de elles corresponde a la superestructura cübica en La 
direcciôn [Olî] en la que se observa, una vez mas, la
superestructura de orden 6 en la direcciôn fi211c'
b. El otro grupo de méximos de difracciôn, corresponde a una
subcelda cübica, idéntica a la anterior, girada 40* con respecte 
a la primera.
La imagen correspondiente, figura IV.77 , muestra el piano
de maola en la direcciôn [100]^ observéndose a ambos lados un 
solo dominio de la fase ortorrômbica.
Si colocamos la apertura del microscopic en la zona A del 
cristal observâmes el diagrama de difracciôn de electrones que se 
muestra en la figura IV.78 correspondiente al dominio de la fase 
ortorrômbica que debemos ver en esa direcciôn.
• e
• • • •
• • • •
• • •
• • • •
• /o^â / o n
• • • •
• . • •
• • • •
• • • •
• • • •
• • •
Flgur» IV.79. &. Diagrama de difracciân de electrones correepondiente
al material BaFeOj Eje de zona [011]^. 
b. y o. Repreeentaciân esquemdtica del desdoblamiento de la 
macla observada en el diagrama de difracciân.
X
y X l O A
Flgur* IV.77. Micrografia corraapondianta al material BafeOg 
XJa da soma [Oil]..
Figura IV.78. Diagrama de difracciôn de electrones correspondiente 
a la zona A de la imagen anterior.
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Después de estar sometida la muestra a la acciôn del haz
electrônico durante un cierto tiempo, se observa una disminuciôn 
progrès iva de la intensidad de los mâximos de la superestructura 
: se refleja en la figura IV. 79, llegândose a una
situaoiôn en la que sôlo se observan los mâximos correspond!entes 
la subcelda cübica. Este hecho parece sugerir que la
transformaciôn producida por el haz de electrones conduce a una
pérdida del orden estructural de ferma que las vacantes oxigeno 
se dispongan al azar en el cristal. Esto indicaria que , el 
estado de desorden, da lugar a una fase de simetria cübica lo que 
parece confirmât la segunda hipôtesis del apartado IV.3.
211. 220.
• • *' • *' •
• •
• e
# 0 1 1c •
# # * e
Figura IV.79. Diagramas de difracciôn de electrones correspondientes 
al material BaFeO^ transcurrido un cierto tiempo
bajo el haz de electrones.
:io
Los diagramas de difracciôn de electrones y las imâgenes 
correspondientes a la fase de composiciôn BaFeOg gg, son 
similares a los descritos anteriormente para la fase ortorrômbica 
en dominios. Sin embargo, junto a estos cristales se encuentran 
otros, cada vez en mayor cantidad a medida que la compos iciôn en 
oxigeno aumenta desde BaFeO^ hasta BaFeOg g^, oorrespondlentes 
a la fase de simetria hexagonal tipo 6H. La proporciôn de ésta en 
los materiales con menor contenido en oxigeno debe ser tan 
pequena, que la fase hexagonal no es observada por difracciôn de 
rayos X, se aprecia en la fase de composiciôn BaFeOg gy y es 
claramente visible en la fase BaFeOg gg.
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DISCUSIOH DE LOS RESULTADOS
Estos resultados nos permiten subdividir este dominio en 
très zonas :
- 0.4 i y i 0.44 : Mezcla de 6H hexagonal y la fase
ortorrômbica en dominios.
- 0.44 1 y i 0.46 : Fase de simetria ortorrômbica en
dominios.
- 0.46 1 y < 0.50 ; Intercrecimientos, en el mismo cristal
de la fase ortorrômbica en dominios 
y BaFeOg gg monoclinico.
Teniendo en cuenta que la composiciôn nominal de estas fases 
es la composiciôn media, ésto parece indicar que la fase de 
simetria ortorrômbica estaria aislada en el margen de composiciôn 
comprendido entre un 8 y un 12% de Fe^^. Para composiciones con 
mayor centenido en oxigeno, se forma la fase hexagonal 6H y para 
valores inferiores, la fase de simetria monoclinica y de 
composiciôn BaFeOg gg.
A partir de estos resultados, podemos intentar explicar los 
diagramas de difracciôn de rayes X obtenidos en este margen de 
composiciôn.
Los diagramas correspond i entes a las fases BaFeOg g.^ y 
BaFeOg g g  (figuras IV.36 y IV.37 ) presentan los mdximos 
caracteristicos de la subestructura perovskita cübica. Estos 
mdximos presentan una anchura superior a la que corresponderia a 
una fase ordenada de simetria cübica, debido a la presehcia de
: i2
dominios en el material.
En la fase BaFeOg , ademds, parecen observarse maximos de 
difracciôn correspondientes a la fase de simetria hexagonal 6H 
(seôalados con una flecha en la figura), de acuerdo con los 
resultados obtenidos por microscopia electronica.
En la fase de composiciôn nominal BaFeOg ^g, la reflexiôn 
(110)^ aparece desdoblada. Ademds, se observan otros mAximos de 
difracciôn que no pueden asignarse a una fase de simetria cubica.
De acuerdo con los diagramas de difracciôn de electrones, estos 
mAximos pueden deberse a la fase de simetria ortorrômbica en 
dominios, sin que puede descartarse la presencia minoritaria de 
fase hexagonal 6H, cuyos mAximos de difracciôn mas intenses, 
solaparian con los de la subcelda cübica. En este punto, parece 
interesante resaltar que este diagrams de difracciôn de rayes X,
33 idéntico al descrito por M. Zanne (13) para la fase de simetria 
“etragonal 8 . Sin embargo, los resultados de difracciôn de 
slectrones permiten descartar esta posibilidad.
Los diagramas de difracciôn de las figuras IV.39.a, b y c, 
t^ odos elles correspondientes a una fase de composiciôn nominal 
SaFeOg gg, muestran una desapariciôn progrèsiva de los mAximos de 
superestructura ortorrômbica debido, posiblemente, a una 
:ongelaciôn de este material mas rApida en el que aparece en la 
figura IV.39.c con respecte a los de la a y b, que conduciria a 
an estado de mener orden, observAndose sôlo los mAximos 
:orrespondientes a la subestructura cübica.
El diagrams de difracciôn del material BaFeOg g^ (figura IV.38.a) 
le acuerdo con los resultados de difracciôn de electrones, debe
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corresponder a la fase de simetria ortorrômbica en dominios. 
Debido al desorden del material, sôlo se obsrvan, de la misma 
forma que en el material BaFeOg gg, las lineas de superestructura 
mas intensas, que corresponden al desdoblamiento de la reflexiôn 
(110)^ y que, de acuerdo con los paràmetros calculados a partir 
de la difracciôn de electrones podrian corresponder a las 
reflexiones (211)^, (020)^, (202)^ y (013)^,y otros mAximos de
difracciôn de mener intensidad , sefialados con una flecha en la 
figura IV.38.a, que podrian corresponder a las reflexiones (022)^ 
ô (004)^ y (203)^. Sin embargo, es dificil realizar esta 
asignaciôn como consecuencia del gran tamaflo de la celda unidad y 
de la poca informaciôn que suministra la difracciôn de rayes X 
como consecuencia de la textura en dominios del material.
La fase de composiciôn nominal BaFeOg gg, figura IV.38.b, 
muestra los mAximos de difracciôn correspond i entes a una fase de 
simetria cübica, mas los que corresponden al material BaFeOg gg de 
simetria monoclinica. Estos mAximos de difracciôn aparecen mas 
claramente en el diagrams correspondiente al material de 
composiciôn BaFeOg g^^. En la figura IV.38.c se represents el 
diagrams de difracciôn de rayes X correspond i ente. Las fléchas 
indican la posiciôn de los mAximos de difracciôn correspondlentes 
a la fase de simetria monoclinica BaFeOg gg. La elevada anchura 
de los mAximos observados debe ser consecuencia del solapamiento 
con los correspondlentes a la fase de simetria ortorrômbica 
presents también en este material.
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De acuerdo con el conjunto de los resultados presentados en 
este apartado, el diagrams de fases en el sistema BaFeOg^, 
podria dividirse en dos grandes grupos en funciôn del 
empaquetamiento de las capas BaO^ en los materiales obtenidos :
- BaFeO^-BaFeOg gg empaquetamiento hexagonal y cùbico,
simetria hexagonal.
- BaFeOg gg-BaFeOg gg empaquetamiento cùbico.
Este resultado puede explicarse, al menos de una forma 
cualitativa, en funciôn del factor de Goldschmidt (52), t, que 
relaciona los tamahos de los cationes A y B y del aniôn:
t = ___ _________
42 (rg + T^)
Como ya indicàbamos en la introducciôn de esta memoria 
(apartado I), valores de t superiores a 1, daban lugar , por 
razones geométricas, a materiales en los que las capas AOg forman 
un empaquetamiento hexagonal. Al disminuir este valor, y para
t i 1, el tipo de empaquetamiento es cùbico. De acuerdo con ésto, 
al aumentar la cantidad de Fe^^ en relaciôn con la de Fe^^, 
rp^4+ = 0.585 A y r^^St = 0.615 A (34), el factor t va
haciéndose cada vez menor y el tipo de empaquetamiento tiende a 
cùbico. La introducciôn de Fe^^ produce, simulténeamente, la 
formaciôn de vacantes oxigeno lo que impide una aplicaciôn 
cuantitativa del factor de Goldschmidt a esta discusiôn; este 
factor esté descrito para compuestos con estructura derivada de 
la Perovskita de estequiometria ABOg. Al aumentar la 
concentraciôn de las vacantes oxigeno, y, cuando ésta alcanza un
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determinado valor, se forman fases ordenadas, bien conocidas en 
numerosos sistemas (53), relacionadas estructuralmente con la 
Perovskita, pero en las que ni la estequiometria ni la
composiciôn son adecuadas para la aplicaciôn del factor de 
Goldschmidt. De una forma cualitativa podemos, sin embargo,
explicar la variaciôn en el tipo de empaquetamiento de las capas 
AOg con la variaciôn del estado de oxidaciôn del Fe. Hasta 
valores del orden del 50% de Fe^^, se conserva la simetria 
hexagonal 6H donde una de cada très capas AOg estAn empaquetadas 
hexagonalmente. Al disminuir la cantidad de Fe^^, para valores 
del orden del 36%,en el material BaFeOg gg se observa la
presencia de defectos de apilamiento a lo largo de todo el
cristal. Estos defectos presentan una secuencia de capas hcccccch 
lo que équivale, de acuerdo con Hutchison gt gJL (33), a la 
introducciôn de capas "extras" AOg empaquetadas cûbicamente, en 
relaciôn con la secuencia del tipo estructural 6H (hcchcc).
Siguiendo esta evoluciôn, podriamos imaginar la existencia 
de politipos hexagonales en los que la proporciôn de capas AOg 
con empaquetamiento hexagonal, en relaciôn con la de capas 
empaquetadas cûbicamente, fuera menor al disminuir la cantidad de 
Fe^^. Asi podriamos suponer tipos estructurales con secuencias de 
capas hcccch, hcccccch, etc. . . , en los que la proporciôn de 
pianos o aumentaria con la cantidad de Fe^^. Sin embargo, en el 
sistema BaFeOg_y, no se ha encontrado ningün tipo estructural 
ordenado diferente de los 12H y 6H, en todo el margen de 
composiciôn estudiado, consecuencia, probablemente, del elevado 
valor de energia libre necesaria para su formaciôn.. Como se ha
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indicado en el apartado IV.4.4, en el rango de composiciôn 
BaFeOg go_2 56’ obtiene una regiôn bifâsica, 6H-hexagonal y 
una fase de simetria ortorrômbica en la que el empaquetamiento de 
las capas A0_ es cùbico.
Dentro de las fases con simetria hexagonal, es importante 
comentar la evoluciôn del tipo 6H ai 12H al aumentar la cantidad 
de Fe^^ y con presiones de oxigeno elevadas. Estos dos factores 
influyen de forma contraria en el tipo de empaquetamiento de las 
capas AOg. Por una parte, y como ya hemos indicado anteriormente, 
el aumento de la cantidad de Fe^^ favorece empaquetamientos 
hexagonales, mientras que, el efecto de la presiôn favorece la 
formaciôn de estructuras mas densas y, por tanto, el 
empaquetamiento cùbico de las capas AOg.
Este ùltimo efecto ha s ido estudiado en un amplio nùmero de 
sistemas. Podemos citar, por ejemplo, el compuesto CsBFg (B=Fe,Ni)
estudiado por J. Longo y J.A. Kafalas (54), en el que el aumento
de la presiôn origina los tipos estructural es 2H, 9H, 6B,
y Perovskita cübica respect ivamente. El nùmero de pianos o 
aumenta con el aumento de la presiôn. Este efecto ha sido también 
estudiado en numerosos ôxidos (55,56).
Por el contrario, el aumento de la cantidad de Fe^*
favoreceria el empaquetamiento hexagonal. Si comparamos el valor 
del radio iônico del Fe^^ (r = 0.585 A) con el del (0.545 A)
ô el del Ni^^ (r = 0.56A) , la perovskita BaFeOg deberia, de la 
misma forma que BaCoOg (57) y BaNiOg (58), presenter un tipo
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estructural 2H.
El tipo 12H encontrado para el material BaFeOg gg (maxima 
concentraciôn de Fe^* obtenida) debe ser consecuencia de los dos 
efectos , aumento de la presiôn y de la concentraciôn de Fe^^, 
simultâneamente, dando lugar a una secuencia no cübica (ccc), ni 
tampoco hexagonal (hhh), sino intermedia entre ambas (hhcc).
Por otra parte, de igual forma que no se observan tipos 
estructurales intermedios entre el 6H-hexagonal y la fase de 
simetria ortorrômbica (empaquetamiento cùbico), tampoco los 
obtenemos entre los tipos 6H y 12H de simetria hexagonal. 
Efectivamente, y como ya indicàbamos en el apartado IV.4.2., 
entre uno y otro tipo, en el margen de composiciôn BaFeOg 37.2 30 
se obtiene una regiôn bifâsica mezcla de ambos.
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V. SISTEMA Ba^La^_^FeOg_y
Segün que las muestras contengan hierro en estado de 
oxidaciôn +3 y +4 o sôlo +3, dividiremos el sistema en dos 
grupos: muestras oxidadas y reducidas.
V.l. MUESTRAS OXIDADAS ; Ba^La^_^Fe^^gFe^*Og_y; y = (x-z)/2
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V.1 .1 .  ANALISIS DE LOS MATERIALES
La estequiometria de las muestras se déterminé por los dos 
procedimientos indicados en el apartado II. La cantidad de Fe^* 
en cada una de ellas, asi como su composiciôn nominal, se recoge 
en la tabla V-I. En la figura V.l, représentâmes la cantidad de 
Fe^^ y la no estequiometria (y) en funciôn de la sustituciôn de 
bario en la ferrita de lantano (x). Podemos observer que la 
cantidad de Fe^^ aumenta con x hasta que se alcanza un valor de 
0.5. A partir de éste, la cantidad de Fe^^ disminuye con la 
cantidad de Ba hasta hacerse 0 para x = 1.
Tabla V - I  Resultados obtenidos en el anâlisis de los materiales : 
(1) Anélisis termogravimétrico;(2) Anélisis quimico
X z (% Fe^*) COMPOSICION NOMINAL
(1) (2)
0 0 0 LaFeOg




3/4 28 27 ®®3/4^®l/4^®0.28^®0.72^2.77
®®4/5^®l/5^®0.26^®0.73°2.73 
®®9/10^®l/10^®0. 15^®0.85°2.82






0 0.25 0.5 0.75 1
Figura V.l. Variaciôn de la cantidad de Fe^* y de y en funciôn de
X en e l sistema Ba^La^_^FeOg_y.
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V. 1.2. DIFRACCION DE RAYOS X
Los resultados obtenidos por difraccidn de rayos X indican 
la existenoia de très tipos de simetria diferentes con una regiôn 
bifâsica intermedia :
- 0 < X  < 0. 25 ; fases tipo ortoferrita de lantano, LaFeO^.
Paràmetros reticulares en relaciôn con la 
celda cübica perovskita a^V2 x a^ >f2 x 2a^
-0.33 < X < 0.66 ; Fases con simetria cübica. Paramètre
reticular en relaciôn con la celda 
perovskita : a^_
- 0.7 < X  < 1.0: mezcla de fases cübica y monocllnica
BaFeOg g.
- X  = 1 : fase monocllnica BaFeOg g. Paràmetros reticulares
en funciôn de la celda cübica perovskita : 
a^ >T3 X 2a^V2 x a^>T34
En la tabla V-II se recogen los paràmetros de celda de cada 
una de las fases puras del sistema asi como el parâmetro de la 
subcelda cübica tipo perovskita obtenido a partir de las 
correspondientes relaciones geométricas. La variaciôn del 
parâmetro deducido, en funciôn de la cantidad de bario en las 
muestras (x) y de la cantidad de Fe^^ (z), aparece representado 
en la figura V.2.
Tabla V,11. Parâmetro» reticulares obtenidos para los materiales 
de esta serie.


























(1) a^ es el parâmetro obtenido a partir de 





0.2 0.5 0.8 X(e)
Figura V.2. Variaciôn del parâmetro a^ en funciôn de x y s 
"  "■  ------ ^x-l-x"="3-y(% Fe ) en el sistema Ba La, FeO,
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Al intrcxiucir bario en las muestras, entre 0 y 0.66, 
parte del Fe^*, simultâneamente, se oxida a Fe^^. La variaciôn de 
los paramètres, vendra dada por dos efectos que influyen de forma 
contraria en dicha variaciôn:
- Por una parte, el tamafio del bario es muy superior al del
lantano '•^ Ba^ '*^ (XII ) = 1 61 A (1) y = 1.36 A; asi, al
sustituir bario por lantano el parâmetro reticular deberia
aumentar.
- Por otra parte, el Fe^^ es menor que el Fe^^ “ 0.585 A
rp^3+ = 0.615 A - por lo que al aumentar la cantidad de Fe^^ en
las muestras (lo que se produce simultAneamente con la 
introducciôn de bario) el parâmetro reticular deberia disminuir.
De acuerdo con ésto y, en funciôn de los resultados
encontrados, podemos deducir lo siguiente :
Entre 0 y 0.25, ambos efectos deben compenserse (Bario 
sustituido y Fe^* formado) ya que el parâmetro es constante. Al
aumentar la cantidad de bario, y, aunque también aumenta la
cantidad de Fe^^, el parémetro reticular aumenta, cas! de forma 
lineal, hasta x = 0.66, en funciôn de x. Parece que el mayor 
tamafio del bario compensa el decrecimiento producido en la red 
como consecuencia del menor tamafio del Fe^^ en relaciôn con el 
Fe^^. Asi, para x = 0.5 y x = 2/3, en los que la cantidad de Fe^^ 
es précticamente la misma (figura V.2) el parémetro reticular 
es mayor en el segundo caso. Ademés, a partir de x = 0.5, la
apariciôn de vacantes en la estructura puede contribuir al 
aumento del volumen de la celda unidad.
Para x = 1 (ûnica monofase encontrada para valores de
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X : 0.66) todo el hierro esta en estado de oxidaciôn +3 y todas 
las posiciones en la subred A, estân ocupadas por bario. Ambos 
factores son la causa de que, respecte a cualquiera de las fases 
•anteriores, el p.arâraetro a^ de la fase BaFeOg sea mucho mayor.
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I V . 1.3.  DIFRACCION DE ELECTRONES Y MICROSCOPIA ELECTRONICA
La figura V.3.a corresponde al diagrama de difracciôn de 
electrones de la muestra Ba^^^Lagy^PeOg a lo largo del eje de
zona [001]^. Aunque las direcciones a* y b* aparecen dobladas, la
informaciôn suministrada por la imagen correspondiente, y, por 
los sucesivos diagramas de difracciônde electrones obtenidos al 
girar en torno a dichas direcciones, sugiere una situaciôn 
diferente, por lo que los mAximos de difracciôn han sido
asignados en base a una subcelda cübica tipo perovskita. La
figura V.3.b muestra la imagen correspondiente a dicho diagrama. 
podemos distinguir dos zonas, L y C-
La zona L corresponde a una fase tipo LaFeOg maclada en las 
très direcciones del espacio. En cada dominio, el eje o 
ortorrômbico (2a^ cübico ) se situa al azar en una de las très 
direcciones del espacio. En las figuras V.4.a, b y c aparecen los 
diagramas correspondientes a cada dominio (es decir distintas 
régiones de la macla) a lo largo del mismo eje de zona [001]^. El 
primero corresponde a la red reciproca 2a^ x -J2a^ x -J2a^, (dominio 
«), el segundo -J2a^ x 2a^ x J2a^ , dominio 8 ) y el tercero, -J2a^
X -12a^  X 2a^ (dominio P). La superposiciôn de estos très
dominios, da lugar al diagrama de difracciôn de electrones que
aparece en la figura V.3.a. En las figuras V.5.a, b y c
représentâmes las redes reciprocas correspondientes a cada uno 
de ellos y la V .6 représenta la red reciproca total, suma de los 
très anteriores correspondientes a la ortoferrita de lantano 
maclada.
1 OOp 11 Op 
• • • ^
#
•  •
Figura V.3. a. Diagrama da difracciôn da electrones correspondiente 
al material Ba^y^La^y^FeOg. Eje de zona [001]^.
b. Imagen correspondiente.
Figura V.4. a. Diagrama de difracciôn de electrones del dominio a
b. Idem para el dominio Q










Figura V.5. Representaciones esquemdticas de las redes reciprocas 
correspondlentes a los très dominios anteriores.
001
000 1 0 0
Figura V.6. Representacidn esquemdtica de la red reciproca total.
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En el dominio C de la imagen la separaciôn entre los pianos 
que forman 90 es de 3.9 A. Esto no puede corresponder a la fase 
tipo LaFeOg, sino a una fase cübica tipo perovskita. 
Efectivamente el diagrama de difracciôn que aparece en la 
figura V.7.a, corresponde a la regiôn C (dentro del mismo cristal 
que la regiôn L). Todos los maximos de difracciôn pueden 
indexarse en una celda cübica simple tipo perovskita. Sin embargo, ssi 
giramos 45* alrededor del eje a* (figura V .7.b ) aparece un mâximo 
de difracciôn extra con respecto a la celda cübica simple que 
dobla la direcciôn [111]^. Esto indica, pues, que esta regiôn 
corresponde a una zona donde la simetria es cübica pero el 
parâmetro es doble . Si utilizamos ahora un àrea de selecciôn 
mayor, nos encontramos con el diagrama de difracciôn de la figura 
V .8 que corresponde a la suma de los dos diagramas de las figuras 
V.9. (fase ortorrômbica) y V.7.b (fase cübica) con eje de zona 
[OÏl]^. La representaciôn de estos pianos reciprocos y el 
piano résultante de la superposiciôn de ambos, aparecen 
respectivamente, en las figuras V.10.a, b y c.
100 110
Figura V.7. a. Diagrama de difracciôn de electrones del material
X = 1/4. Eje de zona [001]^ (zona C de la figura 3.b)
b. Diagrama de difracciôn de electrones del material
X = 1/4. Eje de zona [011]^ (zona C de la figura 3.b)
*  »





• m  0  é
# # #
Figura V.0. Diagrama de difracciôn de electrones del material 
X  = 1/4. Eje de zona [OÏl]^ en el que se observa 
la superposiciôn de los dos dominios de las 
figuras V.7.b y V.9.
Figura V.9. Diagrama de difracciôn de electrones del material




















































La fase de composicion nominal Ba^ygLagy^FeOg^ présenta un 
diagrama de difracciôn de electrones a lo largo del eje c similar 
al observado en la figura V.7.a, en el que, por tanto, todos los 
mdxirrios de difracciôn se indexan en un a celda de simetria cübica. 
Una vez mâs . y al igual que ocurrla en la region C de la fase 
anterior, un giro de 45* alrededor del eje a indica un mâximo de 
difracciôn extra" respecte a la red cübica simple en la 
direcciôn [111]. En la figura V .11 aparece el diagrama de 
difracciôn correspondiente al mismo material a lo largo de eje de 
zona [ÛÎ3] que confirma la existencia de dicho méiximo en las 
direcciones [111]^ y équivalentes. En la figura V.12. a, 
representamos de forma esquemdtica los pianos recxprocos que 
aparecen en los diagramas de difracciôn de electrones de las 
figuras V.11 y de la figura V.13 , que corresponde al eje de zona 
[012 ]^ ; como puede observarse, este diagrama séria similar al de 
una perovskita cübica simple.
La figura V.14, muestra la imagen correspondiente al 
diagrama de difracciôn de la figura V.7.b a lo largo de la 
direcciôn [Oll]^. Podemos observer que, ademds de los dominios 
formados por pianos de 7.9 y 5.7 A a 90', existen otros de sôlo 
3.9 A. Esto indica que, dentro del mismo cristal, coexisten una 
fase cübica doble con otra cübica simple. Esto confirma los 
resultados encontrados por difracciôn de rayes X. Efectivamente, 
las perovskitas dobles que presentan orden catiônico total en 
alguna de las subredes, süelen dar lugar a diagramas de 
difracciôn de rayos X en los que se observan todos los méximos 
de difracciôn permitidos por el grupo espacial.
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coprrespondlentes a una perovskita doble. En este caso, sôlo la 
difracciôn de electrones (mener A )puede detectar estos estados de 
orden, lo que confirma que sôlo algunas regiones del cristal 
presentan este tipo de orden.
Figura V.H. Diagrama de difracciôn de electrones correspond i ente 
al material x = 1/3. Eje de zona [013]^.
'igura V.13. Diagrama de difracciôn de electrones correspondiente






Figura V.12. RepresentaciOn esquemdtica de los pianos reciprocos 
de las figuras V.7.a, V.7.b, V.11 y V.13.
figura V.14. Micrografia correspondiente al material x = 1/3. 
Eje de zonz [011] .
M3
La fase de composicion Ba, ,r.La, ,..FeO„ muestra un diagrama1/z 1/z o-y
de difracciôn de electrones correspondiente al eje de zona
[001]., similar al de la figura V.7.b correspond i ente a una red
cübica tipo perovskita. Un giro de 45* alrededor del eje a*
(figura V .15.) indica que la celda cübica es simple (la 
direcciôn g^,.,^ no esta doblada).
Idénticos resultados se encuentran para la fase de
compos iciôn nominal ’ simetria cübica simple.
Figura V.15. Diagrama de difracciôn de electrones correspondiente 
al material Ba^y^La^ygFeOg g^ . Eje de zona [OÎl]^.
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DISCUSIOM DE LOS RESULTADOS
Para disoutir los resultados encontrados en este sistema en
el margen de compos iciôn 0 < x 1 empezaremos con el material 
con % - 1/3, de composiciôn nominal Ba^ygLagygFeOg.
Como hemos mencionado anteriormente y puede observarse en 
la figura V .13. en este material encontramos que, dentro del 
mismo cristal, coexisten regiones con una celda tipo perovskita 
(cübica simple), con otras en las que la celda unidad es cübica 
doble. Este tipo de simetria, en el que todos los ejes estdn 
doblados con respecto a la perovskita parece indicar la 
existencia de un orden en la subred catiônica A entre el lantano 
y el bario y. asociado a éste, otro orden entre el Fe^^ y el Fe^* 
en la subred B. En estas zonas, por razones electroestàticas, 
tanto el La-Ba como el Fe^^-Fe^*, estarian en una relaciôn 1:1. 
el bario estaria rodeado por âtomos de lantano y de la misma
forma, los âtomos de lantano por âtomos de bario. La pequefia 
diferencia entre los factores de difusiôn de estos elementos, 
hace que este orden catiônico por si solo, no pudiera observarse 
ni por difracciôn de electrones ni por microscopia electrônica. 
Sin embargo, la diferencia de cargas y, sobre todo, el distinto 
tamafio de los âtomos debe introducir deformaciones en la red. Si 
suponemos que el La -XII r^^3+ = 1.3 A contrae la red y el Ba XII 
rg^2+ = 1.61 A la expande, se introducirân forzcsamente
distorsiones en los octaedros FeOg que, segün el orden Ba-La 
indicado, conducirâ a una red cübica doble. De este modo
podriamos explicar los dominios del cristal donde los ejes.
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respecto a la estructura tipo perovskita estân doblados. Las 
zonas donde la simetria es cübica simple deben corresponder a 
aquellas en las que este orden catiônico no tenga lugar. Esto 
puede deberse a que la relaciôn Ba:La no es 1:1 (composiciôn
nominal Ba^ygLa^y^FeOg ) por lo que tiene que haber zonas en la 
que la composiciôn no sea la adecuada para el orden descrito. 
Este material esté formado por tanto, por intercrecimientos de 
una fase cübica doble (orden catiônico) y otra cübica simple 
(orden catiônico no establecido).
Para el material de composiciôn Ba^y^Lag^^FeOg, con una 
mayor proporciôn de lantano, la fase cübica doble, indicada con 
C en la imagen correspondiente a la figura V .3.b existe con una 
tipo ortoferrita de lantano (L en la figura V.3.b).
De acuerdo con el razonamiento del caso anterior, la fase de 
simetria ortorrômbica debe corresponder a zonas del cristal en
las que la proporciôn de lantano sea mayor, con lo que se
m&ntiene la simetria de LaFeOg. Por el contrario la fase cübica 
doble corresponderé a aquellas zonas en las que la relaciôn La:Ba 
sea 1:1 y seré debida (al igual que en la fase anterior) a un
orden catiônico en la subred A y, consecuentemente en la B.
Segün esto, pareceria lôgico que fuera la fase con igual 
proporciôn de bario que lantano (x = 1/2 ) la que diera lugar a 
una fase donde el orden catiônico estuviera totalmente 
establecido. Esto, sin embargo, no es asi. En esta fase y como 
indicébamos en el apartado V.2 ,1a simetria encontrada es cubica 
simple. Tenemos ahora que recorder los resultados obtenidos por 
anélisis representados en funeiôn de x en la figura V.2. Podemos
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observer, que, mientras que en las dos fases anteriores 
(X = 0.25, X = 1/3) no habia vacantes oxigeno, en la fase
Ba^ 94 alcarjzan el 6% y en la Ba^ygLa^ygFeOg que
présenta idéntica simetria el 15%. Estas vacantes parecen ser la 
causa de que el orden senalado no se produzca . En este caso son 
los cationes Fe^^-Fe^^ los que no estân en relaciôn 1:1 y, de 
acuerdo con los resultados, las vacantes y los cationes -subred A 
y B- se sitüan al azar, obteniéndose una fase de simetria cübica 
simple.
En el margen entre 2/3 < x < 1.0 , se obtiene una mezcla de 
fases, que se observa ya mediante la difracciôn de rayos X, entre 
la fase monoclinica Ba^Fe^Og y una fase de simetria cübica.
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V.1.4. PROPIEDADBS MAQNETICAS
En la figura V.16 se represents la variaciôn de la inversa 
de la susceptibi 1 idad molar, X' con la inversa de la 
temperatura, en los materiales estudiados.
Todos los materiales son antiferromagnéticos. Las 
composiciones x = 1/4 y x = 1/3 presentan una débil componente 
ferromagnética por debajo de la temperatura de orden.
Las temperaturas de orden para cada uno de ellos son, 370 K 
para el material x = 1/4, 360 K para el x = 1/3, 305 K para el






A temperaturas superiores a 200*C, la composiciôn de los 
Imateriales no es astable. Por ello, el dominio paramagnético de 
los mismos no ha podido ser estudiado. Como consecuencia de ésto,
I el valor de la constante de Curie molar no ha podido ser 
c determinada.
En la figura V.17 representamos el valor de la temperatura de 
I orden de los materiales ®” funciôn de la
I cantidad de Fe^*. La temperatura de orden aumenta cuando la 
Icantidad de Fe^^ disminuye, de acuerdo con la sustituciôn del 
]Fe^ '*’. 3d®, por el Fe^ '*’, 3d^.
Un estudio similar ha sido realizado en los sistemas 
>Ca-La-Fe-0 y Sr-La-Fe-0 (2,3). Nos ha parerido interesante
;presentar estos resultados junto a los obtenidos para el sistema 
]Ba-La-Fe-0 (figura V. 17). La disminucidn de la temperatura de 
'orden con el aumento de la cantidad de Fe^^, parece ser
independiente del catiôn A en estas fases e, incluso, de la 
:relaciôn Ba/La, Sr/la o Ca/La en cada caso. En esta misma
representaciôn. el valor de la temperatura de orden para el 
I material LaFeg gMn^ ^0^ (3), donde todo el Mn^*(3d^) se encuentra 
'en estado de alto espln, ha sido representado. La disminucidn 
Iobservada de la temperatura de orden en los sistemas de Fe^*-Fe^*
:parece indicar que, en estos materiales, el Fe^* debe










Ficurk V.17. Variaciôn da la temperatura da orden da los materiales
®*x^»l-x^«°3-y C  )' ®>^x^l-x’'*®3-y ‘ ° > y
^*x^l-x^*®3-y ( O ) an funoidn da la cantidad da Fa^*.
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V. 1.6 . CONDÜCTIVIDAD ELECTRICA
En la figura V.18, representamos la variaciôn del logaritmo 
de la conductividad eléctrica en funciôn de la inversa de la 
temperatura, para los materiales Ba^La^_^Fe^^Fe^^Og_y. La 
Energia de activaciôn térmica, E^, se obtiene a partir de la 
pendiente calculada en los dominios lineares de log v = f (1/T).
En la figura V.lB.b, representamos la variaciôn de la energia 
de activaciôn de estos materiales en funciôn de la cantidad de 
Fe^^. La energia disminuye al aumentar ésta. Esta variaciôn 
puede ser una consecuencia del aumento de la covalencia del 
enlace Fe-0 (disminuye el tamafio de la celda) con el aumento de 
la cantidad de Fe^*, lo que origina un aumento de la anchura de 
las bandas («■* o n*) lo que da lugar a una disminuciôn de la 
energia de activaciôn.
J.C. Grenier ti al (3,4) estudian la variaciôn de la energia 
de activaciôn en funciôn del contenido en Fe^^ en el sistema 
Sr-La-Fe-0. La variaciôn encontrada es totalmente similar a la 
obtenida en el sistema Ba-La-Fe-0, la disminuciôn de la energia 
con el aumento del contenido de Fe^^. Para un valor determinado 
de Fe^^, la energia es menor en las fases de estroncio. Asl, por 
ejemplo, en el material Ba^ ^La^ ^FeOg el valor de la energia de 
activaciôn es de 0.33 ev., mientras que para el material 
SrQ gLag gFeOg es de 0.13 ev. Esto puede igualmente, ser
consecuencia de la mayor covalencia del enlace Fe-0 en el caso de 
los materiales de estroncio que en los de bario debido al menor 
tamafio de la celda. Efectivamente, para la fase con bario
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V - 61.26 mientras que en el material con estroncio










Como se ha indicado en el apartado III.2., las muestras 
reducidas han side sinteticadas por reduccion, en atmôsfera de 
Ar(H.) ) de las correspond lentes muestras oxidadas.
El analisis qulmico de las mismas, muestra que todo el 
hierro esté en estado de oxidacidn +3. De acuerdo con ésto, 
podemos formuler estos materiales como ®*x^*l-x^®^^*^3-x/2 ' 








B a F e O 2 ^ 5 0
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V.2.2. DIFRACCION DE RAYOS X
Los resultados obtenidos por difracciôn de rayos X, indican 
la existencia de très zonas diferentes :
- Una region ortorrômbica tipo LaFeOg, para valores de x 
comprendidos entre 0 S x 1 1/4.
- Una region cübica tipo perovskita en el margen de 
composiciôn 1/3 1 x i 2/3.
- Una regiôn bif&sica cübica y monoclinica tipo BaFeOg jq en 
el margen de composiciôn 2/3 î x < 1.
- X = 1 : BaFeOg de simetria monoclinica.
En la tabla V-III, se recogen los valores de los parAmetros 
cristalinos obtenidos para estos materiales, asl como el 
parâmetro de la subcelda cübica a^ obtenido a partir de las 
correspondientes relaciones geométricas.

























Si comparâmes estos valores con los obtenidos para las
correspondientes muestras oxidadas, podemos observer un aumento 
de los parâmetros reticulares con respecto a estas, debido al
menor radio iônico del Fe^^ en relaciôn al del Fe^^ (1).
En la figura V.19, representamos la variaciôn del parâmetro







FFigura V.19. Variaciôn del parâmetro a con x
Como puede apreciarse, de una forma aproximada, estos 
walores pueden ajustarse a una linea recta. La justificaciôn de 
«este comportamiento casi lineal, puede entenderse a partir de los 
walores de los radios iônicos de los cationes que intervienen. El 
nradio iônico del lantano, en coordinaciôn XII, es de 1.36 A, 
nmientras que el del bario, en coordinaciôn XII, es de 1.60 A. De 
eacuerdo con ésto, el aumento de la cantidad de Ba, justifica el 
aaumento del volumen de la celda unidad y, con s ecu entamente, del 
Eparémetro de la misma.
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Los resultados obtenidos por difracciôn de rayos X de estas 
muestras, son similares a los de las muestras oxidadas. Sin 
embargo, los resultados del anâlisis quimico indican que el 
contenido en vacantes oxigeno de las muestras reducidas es, 
lôgicamente, mayor que el de las correspondientes oxidadas. Esto 
permite sugerir que la acomodaciôn de la no estequiometria en 
estos materiales, debe establecerse por una via diferente. Por 
ello, se hace necesario un estudio mâs profundo por difracciôn de 
electrones y microscopia electrônica.
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W.2.3. DIFRACCIOH DE ELECTRONES
Los materiales de composici6n Ba^y^Lagy^FeOg g^g y 
IBa^ygLagygFeOg ggg, prcsentan les mismos diagramas de difraccidn 
(de electrones de los materiales con el mismo contenido en Ba y La. 
;sin que se detecten alargamientos de los màximos de difracciôn 
: ni la presencia de mdximos de superestructura, que indicaran la 
Iexistencia de algûn estado de orden de las vacantes. Parece, por 
tanto, que la no estequiometrla en estos materiales, se acomoda 
;por medio de la distribucidn al azar de las vacantes oxigeno.
Los materiales de compos i ci 6n Ba^^yg^^i/2^^2 75 ^
:Ba^ygLagygFeOg gy, presentan diagramas de difraccidn de 
electrones similares entre si pero diferentes a los observados en 
las correspondlentes fases oxidadas.
En la figura V.20 mostramos el diagrama de difracciôn de 
electrones a lo largo del eje de zona [001]^. Puede observarse 
la presencia de màximos de difraocidn que doblan los ejes a* y b* 
cübicos. Sin embargo, la direccidn (110)* no esté doblada. 
Girando 45* alrededor del eje a*, nos encontramos con el diagrama 
de difracciôn de electrones de la figura V.21 con eje de zona 
[OÏl]^; la ünica direcciôn que aparece doblada con respecto a la 
subcelda perovskita es el e je a* sin que se observe ninguna 
reflexiôn que doble las direcciones (110)* y (111)*. Este 
diagrama podria atribuirse a una celda unidad tetragonal de 
pardmetros 2a^ x a^ x a^. Sin embargo, el diagrama de difracciôn 
de electrones anterior, sugiere que la situaciôn es algo mds 
compleja como quiera que al menos dos ejes , con respecto a la 
celda cübica perovskita se encuentran doblados.
Figura V.20. Diagrama da difraccidn da alectronas correspondiante 
al material Ba^y^La^ygFeOg Eja da zona [001]^.
• • • •
Figura V.21. Diagrama da difraccidn da alectronas correspondiante 
al material Ba^^gLa^^gFaO^y^g. Eja da zona
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En la figura V.22. se observa el diagrama de difracciôn de 
telectrones con eje de zona [012]^. Tanto la direcciôn (021)^ como 
-el eje a* aparecen doblados. lo que indica que el eje c* también 
:se encuentra doblado. Por ultimo, en la figura V.23 se observa el 
(diagrama de difracciôn de electrones a lo largo del eje de zona 
[Ol3]^. Una vez mds, la ünica direcciôn doblada es la 
correspondiente al eje a*. lo que résulta sorprendente ya que si 
los très ejes a*. b* y c* estuvieran doblados con respecto a la 
subcelda perovskita. las reflexiones (031)^ y (131)^ también 
(deberian estarlo.
Figura V.22. Diagrama de difracciôn de electrones correspondiente 
al material Ba^ygLa^y^FeOg EJe de zona [012]^.
Figura V.23. Diagrama de difraoelda de electrones correspondiente 
al material Ba^ygLa^y^FeOg EJe de zona C0Î3]^.
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El conjunto de estos resuItados sugiere que aunque los tres 
ejes perovskita aparecen doblados, no se trata de una celda 
cübica doble.
Efectivamente, en la figura V.24, se represents 
esquemdticamente los pianos reciprocos correspondientes a las 
figuras anteriores en relaciôn con una celda perovskita simple.
Esta situaciôn se ha atribuido a la presencia de dominies 
(5,6) en el cristal de forma que el eje mültiple perovskita 
alterna al azar en las tres direcciones del espacio. De acuerdo 
con dsto, la red reciproca de nuestro material, representada en 
la figura V.25 , estard formada por la yuxtaposiciôn de las tres 
redes reciprocas representadas en las figuras V.26.a, b y e .  En 
cada una de ellas la simetria es mdtricamente tetragonal con 








Figura V.24 Representaciones esquemàticas de los pianos reciprocos 








figura V.25. a. Haprasaotaclte aaquaaAtiea da laa tres rades reciprocas 
correspondientes al material Ba^ygLa^^ygFeOg 
cuyos pardaetroe son 2a^ x a^ x a^ , a^ x Za^ x a^ . 
a^ X  a^ X  Za^ respect ivamente. 
b. Red reciproca total obtenida por la 
superposicidn de las tres anteriores.
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Del conjunto de resultados obtenidos en el sisterna Ba-La-Fe-C 
tanto para las muestras oxidadas como las reducidas. pueden 
extrerse las siguientes conclusiones ;
- La introduceidn de lantano en el sistema BaFeOg_y. da lugar 
a fases donde las capas AOg se empaquetan cubicamente .
- Esto podria hacer pensar que el tipo de acomodaciôn de la 
no estequiometrla fuera similar al de otros sistemas estudiados 
como el Ca-La-Fe-0 en el que las variaciones de composicidn se 
acomodan o bien por intercrecimientos ordenados (7) o 
desordenados (8,9) de la perovskita (LaFeOg) y la BrownmiHérita
(CaFeOg ^q ), o bien por formaciôn de dominios de algunas de estas 
fases (10,11). Sin embargo, en nuestro caso, estos tipos de orden 
no se establecen debido a que el material BaFeOg présenta una 
superestructura de la Perovskita absolutamente distinta a la de 
la ortoferrita de lantano LaFeOg por lo que su intercrecimiento 
para la formacion de nuevas fases résulta imposible.
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1. En el sistema BaFeOg_y, se han encontrado tres regiones
estructuralmente diferentes en funcidn de la variaciôn de
la estequiometrla :
* BaFeOg gg - BaFeOg : Simetria hexagonal tipo 12H.
* BaFeOg - BaFeOg gg : Simetria hexagonal tipo 6H.
* BaFeOg gg - BaFeO^ : Simetria ortorrômbica.
2. En el margen de composicidn BaFeOg gg-BeFeO^ se pone de 
manifiesto la existencia de una simetria hexagonal tipo 12H 
que no varia al disminuir el contenido en oxigeno. El estudio 
por difraccidn de electrones y la aplicaoidn del Método de 
Rietveld a los datos de difraccidn de rayes X ha permitido
refinar la estructura del material BaFeOg gg, que présenta
simetria romboédrica y grupo de espacio R3m.
3. Los materiales del margen de composicidn BaFeOg gg-BaFeOg gg, 
presentan el tipo estructural 6H. Los materiales con valores 
de y superiores a 0.25 presentan, de acuerdo con los datos de 
microscopla electrdnica, intercrecimientos desordenados de 
una celda tipo 6H y otra de simetria cübica.
Para y igual a 0.25 se pueden proponer varies modèles 
de la distribucidn de oxigeno en las capas AOg de la fase 
ünica correspond iente a la estequiometrla BaFeOg .^ g.
Para valores de y superiores a 0.25 la no estequiometrla
de estos materiales se acomoda al azar manteniendo la
simetria 6H de 0.25.
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4. En el margen de composicidn BaFeOg gQ-BaFeOg 5^^ se ha
identificado una nueva fase de simetria ortorrômbica y de 
composiciôn aproximada BaFeOg que présenta una textura en 
dominios.
En el margen de composiciôn comprendido entre 2.54 y
2.60, se obtienen mezclas de la fase 6B hexagonal y de la
citada fase ortorrômbica en dominios.
Por otra parte, la acomodaciôn de la no estequiometrla en 
el margen entre 2.50 y 2.54 tiene lugar por medio de 
intercrecimientos dentro del mismo cristal de dominios de la 
fase ortorrômbica y de la fase monoclInica BaFeOg gQ*
5. El estudio por Microscopla electrônica del material 6aTe02 gq, 
ha permitido determiner que su simetria es monoclInica de 
pardmetros retieulares : a = 6.964(1) A, b = 11.724(1) A,
c = 23.431(5) A, Û = 98.47(1)*.
6 . La sustituciôn en este sistema de iones Ba^^ por La^*,
Ba^Laj^_^Fo^'*’’ da lugar a tres regiones diferentes en las
que la no estequiometrla se acomoda por medio de vacantes oxigeno 
dispuestas al azar, de la forma siguiente :
* 0 < X < 0.25 : Fases tipo ortoferrita de lantano, LaFeOg.
*0.25 < X <0.33 Fases de simetria cübica doble
* 0.33 < X < 0.7 Fases de simetria cübica tipo
Perovskita
Entre 0.7 y 1.0, se pbtiene una mezcla de fases, cübica y
BaFeOg jq de simetria monocllnica.
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7. La reduce!on de las fases anteriores da lugar a dos regiones 
diferentes en el sistema Ba^La^_^Fe^^Og_y en las que la 
acomodaciôn de la no estequiometrla tiene lugar bien por medio 
de la distribucidn al azar de vacantes oxigeno (0 1 x < 1/2 ) 
o por la formaciôn de microdominios tridimensionales de una 
fase de simetria maxima tetragonal ( 1/2 1 x 1  2/3).
6 . El conjunto de resultados aportados en el presente trabajo 
permits por vez primera el conocimiento sistemdtico de la 
no estequiometrla por deficiencia aniônica en las ferritas 
de bario de tipo estructural perovskita.
Aslmismo, para el conocimiento de los diferentes estados 
de orden de estos ôxidos de hierro es imprescindible el uso 
conjunto de , al menos, las técnicas de difracciôn de 
electrones, microscopla electrônica y espectroscopia MOssbauer.
VII. AMSXO
EL METODO DE RIETVELD
En 1967 M. Rietveld (1,2) introdujo un procedimiento para el 
afinamiento de estructuras cristalinas de muestras
policristal inas a partir de datos de difracciôn de neutrones. La 
estructura de un compuesto se afina ajustando el pérfil complète 
del difractograma a un pérfil calculado para un modelo que 
depends de los parâmetros a afinar.
Posteriormente, y como consecuencia de la amplia difusiôn de 
esta técnica, fue extendido a los datos de difracciôn de rayos X. 
Las difioultades en este caso son numerosas y han sido senaladas 
por G. Cheethan y J. Taylor en 1977 (3); una de ellas, a la que 
hemos hecho referencia varias veces en el trabajo, se relaciona 
con los factores de difusiôn atômico. En el caso de la difracciôn 
de neutrones, la longitud de Fermi caracteriza la interacciôn 
neutrôn-nûcleo. En la difracciôn de rayos X, la interacciôn con 
los electrones, viene caracterizada por el factor de difusiôn 
atômica. Mientras la longitud de Fermi en los neutrones varia 
errâticamente a lo largo del sistema periôdico, el factor de 
difusiôn atômica, proporcional al numéro de electrones de cada 
itomo, varia monôtonamente con el numéro atômico. Como 
consecuencia de este, el diagrama de difracciôn obtenido por 
neutrones, es mucho més sensible a los parâmetros estructurales, 
pudiéndose localizar los elementos m&s ligeros y distinguir 
perfectamente entre elementos de numéro atômico prôximo. Por el 
contrario la difracoiôn de rayos X sôlo localiza a los étomos més 
pesados pero no, o muy mal a los ligeros y sôlo puede distinguir
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entre âtomos de muy distinto numéro atômico.
La teoria del método de Rietveld, asi como todas las 
funciones y exprèsiones utilizadas, se recogen en la tésis 
doctoral de J.R. Carvajal (4). Sin embargo, hamos creîdo 
conveniente recorder los parâmetros que pueden afinarse asi como 
las exprèsiones de los indices de acuerdo entre el modelo que se 
propone y los datos expérimentales que se utilizan en este 
método.
Los parâmetros que se afinan pueden ser estructurales o 
relatives al pépfll, y en general, son:
- Parâmetros estructurales
* posiciones atômicas
* factores de ocupaciôn
* parâmetros de vibraciôn térmica
- Parâmetros que describen el pérfil de las lineas
* parâmetro de celda
* parâmetros que describen el fonde
* parâmetros que describen el pérfil
Descripciôn del pérfil de las lineas
Para un pico de Bragg, la funciôn que describe el pérfil 
tendrâ como parâmetros que la caracterizan : la posiciôn, la
anchura a media altura, algûn parâmetro ligado a la forma del 
pérfil y el parâmetro de asimetria. La posiciôn de las lineas 
vendrâ determinada por los parâmetros de celda, la longitud
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de onda utilizada y la posiciôn 29^ del difractômetro.
La anchura a media altura, varia con el ângulo 9. En 
difracciôn de neutrones la funciôn utilizada (5), es de la forma 
siguiente; - u tg 9^ + v tg 9^ + w , siendo u,v y w
parâmetros ajustables en este método. La misma funciôn ha sido 
utilizada hasta ahora en difracciôn de rayos X.
La forma del pérfil, se describe por una funciôn S 
multiplicada por otra A^, que considéra la asimetria de los 
picos. Esta funciôn de asimetria, que sôlo se considéra para 
mâximos de difracciôn de ângulos bajos, viene caracterizada por 
un parâmetro de asimetria a^, que también afinaremos por este 
método. Por otra parte, las funciones S, utilizadas en la 
descripciôn de los pérfiles de las lineas han sido descritas por 
N. Joung y D.B. Wiles (6 ).
En total, un roâximo de 12 parâmetros sirven para describir
comp1etamente el pérfil del difractograma.
Parâmetros que describen e l fonde
El fondo puede ser ajustado, bien a partir de la
extrapolaciôn de valores medidos en posiciones 29^  ^ no af ect ados
por reflexiones de Bragg, o bien calculândolo con una funciôn 
adecuada que se incluye en el modelo de afinamieneto.
Indices de acuerdo
Se definen los siguientes indices de acuerdo :
î|y. (o ) - Y. (c)I
1. a 100 X ------- -------- î— ---------
' 5|Yl (o,|
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.o) numéro de cuentas observedas en cada punto de
barrido 2 0 .^
Y. (c} numéro de cuentas calculadas en cada punto de
barrido 29^.
El valor de la ordenada del pérfil de difracciôn, calculada
en cada punto 29^, se calcula mediante la suma de las
contribueiones de las K reflexiones de Bragg y el fondo
correspondiente :
^ i  °  ^  l ^ K  ^ i . K  ^  ® i  I
c ; factor de escala ( constante durante la experiencia)
I^ : Intensidad integrada.
fi. ^ : funciôn que describe el pérfil de la linea.
B. : termine relative al fondo.
2. = 100 wp
J|W. (Y. (o) - Y. (0)^1 
Ç|W. (Y.(o))2|
factor que considéra el peso estadistico asociado a la 
obs ervac iôn i.
3. Rg = 100 X
Ij^ (o) - (c)|
I |lK (o)|
Criterios d£ UQ feygn ajystg
La precisiôn del afinamiento de una estructura por el método 
de Rietveld, es mucho menor que la que se obtiene habitualmente 
con monocristales. Las desviaciones , en este caso, son un factor 
entre 5 y 20 veces mayores que las correspondientes a los 
resultados de un monocristal.
El orden de magnitud de los diferentes indices de acuerdo 
entre el modelo y los datos expérimentales, para las funciones de 
pérfil que dan mejor resultado, es el siguiente :
[1] 12 1 Rp S 20 ; 13 i R ^  i 25 : 3 i Rg i 12.
M. Young (6 ) propone adopter como criterio para decidir la
bonded de un modelo dado, el valor de los indices de acuerdo Rg y 
R^. J. R. Carvajal (4), adopta idéntico criterio. De acuerdo con 
ellos, consideraremos que un modelo es correcto cuando los 
ôrdenes de magnitud de estos indices seen los indicados en la 
exprèsiôn [1].
Condiciones expérimentales
El dif ractômetro utilizado ha sido el SIEMENS D-500 del
institute de Ciencia de Materiales del C.S.I.C. de Barcelona,
dotado de un instrumente de contaje por pasos para recoger el 
numéro de cuentas Y^, en funciôn de la posiciôn del detector. Los 
datos fueron directamente recogidos en una ointa magnética.
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Las condiciones expérimentales, fueron las siguientes
- Longitud de onda : radiacidn K«, K« del Cu.
- velocidad del gonidmetro : l*/min. (29)
Tiempo de contaje : 20 sg por paso.
Incremento angular: 29 = 0.05*.
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